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1. EINLEITUNG
Als Albert Einstein im Jahre 1905 seine Vorstellung vero¨ffentlichte, wie Elektronen
und Licht miteinander reagieren, schaffte er im Prinzip die Theorie fu¨r die soge-
nannte Photoemissionsspektroskopie, die sich heute zu einem Standardwerkzeug in
der Festko¨rperphysik durchgesetzt hat. Bis zum heutigen Stand der Technik mus-
sten jedoch noch viele kleinere und gro¨ßere Probleme gelo¨st werden, deren Lo¨sung
u.a. mit weiteren Nobelpreisen belohnt wurde. Am Anfang dieser Entwicklung stand
dabei nicht mehr als wissenschaftliche Neugier und das Ziel, die Natur zu verstehen.
Die Neugier des Menschen und sein Drang, die Natur zu erforschen, waren immer
auch die treibenden Kra¨fte fu¨r die Entwicklung von Technik. Der technische Fort-
schritt hat die Welt in vielfa¨ltiger Weise dramatisch vera¨ndert. Eine der wichtigsten
Entwicklungen des 20./21. Jahrhunderts ist dabei die Computertechnologie, man
spricht oft auch vom Informationszeitalter.
Die Verarbeitung von Information kann als eine der Schlu¨sseltechnologien der Zu-
kunft angesehen werden. Neben der Verteilung (Datennetze) und Entschlu¨sselung
(Berechnung) ist die Speicherung von Daten eines der zentralen Probleme. Die Forde-
rung nach immer ho¨heren Speicherdichten ist dabei eine Frage nach immer kleineren
Strukturen. Die rasante Entwicklung der Miniaturisierung ist mittlerweile an einem
Punkt angelangt, an dem physikalische Gesetze gelten, die allta¨glichen Erfahrungen
widersprechen. Neben der Technologie, solche Strukturen zu erzeugen (Nanotechno-
logie), spielen die verwendeten Materialien und deren physikalischen Eigenschaften
eine immer gro¨ßere Rolle.
Der technische Fortschritt hat jedoch auch zu Entwicklungen gefu¨hrt, die Mensch
und Natur bedrohen. Es muss daher unser aller Bestreben sein, heute Vorsorge
fu¨r eine lebensfa¨hige Welt von morgen zu treffen. Wahrscheinlich ist der steigende
Energiebedarf einer der wichtigsten Probleme der Zukunft. Ein zur Lo¨sung vielver-
sprechender Ansatz ist die Wasserstofftechnologie, die neben der Energieerzeugung
(z.B. Brennstoffzellen) auch Lo¨sungen zur Energieeinsparung bereitha¨lt. Durch die
Verwendung von Scheiben, die bei Bedarf metallisch oder durchsichtig sind, kann
eine große Energieeinsparung durch eine reduzierte Heizleistung im Winter und ei-
ne reduzierte Ku¨hlleistung im Sommer erreicht werden. Dass bei der Speicherung
von Wasserstoff und bei dem Schalten einer metallischen (Fenster-) Beschichtung die
gleichen physikalischen Vorga¨nge ablaufen zeigt, wie vielfa¨ltig physikalische Erkennt-
nisse im Alltag zur Anwendung gebracht werden ko¨nnen. Die technischen Probleme,
die bei diesen Anwendungen auftreten, sind in der Mehrzahl Materialprobleme. Die
Erforschung der physikalischen Prozesse kann hier entscheidend zur Problemlo¨sung
beitragen.
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Der erste Teil der vorliegenden Arbeit bescha¨ftigt sich mit den magnetischen und
elektronischen Eigenschaften von Materialien, die als potentielle Kandidaten fu¨r die
Verwendung als magnetische oder magneto-optisches Datenspeichermedien gehan-
delt werden. Sowohl die magnetischen als auch elektronischen Eigenschaften ha¨ngen
entscheidend von der mikroskopischen und makroskopischen Struktur ab. Um die
Regeln dieses Zusammenspiels zu entschlu¨sseln, werden unter definierten Bedingun-
gen Materialien hergestellt und deren atomarer und struktureller Aufbau analysiert.
Die Molekularstrahlepitaxie stellt dabei das wichtigste Verfahren dar, um der An-
forderung nach einer mo¨glichst reproduzierbaren Herstellung gerecht zu werden.
Die Methode wurde in den letzten drei Jahrzehnten zu einem intensiv verwendeten
Verfahren entwickelt, Schichtsysteme aus Halbleitern, Metallen oder Isolatoren her-
zustellen und in-situ zu charakterisieren. Die Beugung hochenergetischer Elektronen
unter streifendem Einfall stellt die Methode der Wahl dar, diese Schichten wa¨hrend
des Wachstums (’in-situ’) strukturell zu untersuchen. Es ist mit Hilfe der Mole-
kularstrahlepitaxie mo¨glich, Schichten mit unterschiedlicher Zusammensetzung und
kristallinem Aufbau zu produzieren. Das Wachstum in einer Ultrahochvakuumum-
gebung gewa¨hrleistet die Erzeugung hochreiner Schichten, ist aber auch gleichzei-
tig die Bedingung fu¨r die in dieser Arbeit verwendete Photoemissionsspektroskopie.
Mit Hilfe dieser in-situ-Analysemethode und ihren verwandten Methoden lassen sich
die Schichten auf ihre Zusammensetzung und sogar elektronische Struktur hin un-
tersuchen. Zusammen mit ex-situ durchgefu¨hrten Magnetisierungsmessungen und
der Bestimmung magneto-optischer Eigenschaften ko¨nnen so physikalische Zusam-
menha¨nge zwischen Materialparametern und Magnetismus gewonnen werden.
Der erste Abschnitt behandelt das klassische magneto-optische Material MnBi. MnBi
ist schon seit langem als ferromagnetisches Material mit außergewo¨hnlichen Eigen-
schaften, aber auch mit besonderen Schwierigkeiten beim Herstellungsprozess be-
kannt. Es ist bis heute nicht klar, welche dieser Eigenschaften intrinsisch sind oder
durch die makroskopische Struktur hervorgerufen werden. Der vielleicht interessan-
testen Eigenschaft von MnBi, der temperaturabha¨ngigen Anisotropie, wird das tem-
peraturabha¨ngige Segregationsverhalten der Legierung gegenu¨bergestellt.
Das zweite magnetische Materialsystem, die Platinlegierungen mit den U¨bergangs-
metallen (T) Chrom und Mangan, wird genauer untersucht. Auch die Platin/U¨ber-
gangsmetallegierungen werden als mo¨gliche Medien fu¨r die magneto-optische Da-
tenspeicherung gehandelt. Zuna¨chst wird das epitaktische Wachstum der TPt3-
Legierungen analysiert. Es ist mo¨glich, einkristalline Schichten mit definierter chemi-
sche Ordnung und Zusammensetzung herzustellen. Die gute Kristallinita¨t der Cr-Pt
und Mn-Pt-Oberfla¨chen macht winkelaufgelo¨ste Photoemissionsspektroskopiemes-
sungen mo¨glich, aus denen Erkenntnisse zur elektronischen Struktur gewonnen wer-
den. Die Photoemissionsdaten werden mit magnetischen Eigenschaften korreliert
und liefern so direkte Hinweise auf den itineranten Charakter des Magnetismus in
diesen Legierungen.
Der zweite Teil der Arbeit bescha¨ftigt sich mit der Pra¨paration von schaltbaren
Spiegeln. Stark elektropositive Metalle, wie z.B. die Seltenen Erden, Yttrium, aber
auch Magnesium, reagieren mit Wasserstoff. Bei vollsta¨ndiger Abgabe oder Bin-
dung der Metallelektronen an den Wasserstoff wird die Verbindung isolierend. Da
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die Bindungsenthalpie relativ klein ist, kann dieser chemische Prozess durch a¨ußere
Bedingungen reversibel umgekehrt werden. Bringt man ein solches Metall(hydrid)
auf ein optisch durchsichtiges Substrat, hat man einen schaltbaren Spiegel erzeugt.
Der zugrundeliegende Metall-Isolatoru¨bergang ist schon seit 1957 bekannt, zur An-
wendung konnte er jedoch erst gebracht werden, als die Metalle in Form von Schicht-
systemen auf ein Substrat gebracht wurden. Massive Metallproben zerfallen beim
Hydrieren, da die große Volumenausdehnung das metallische Gefu¨ge zerreißt. Eine
Bindung an das Substrat verhindert dies bei einem du¨nnen Film. Trotzdem mu¨ssen
die großen Spannungen u¨ber komplizierte Versetzungsstrukturen in der Schicht ab-
geleitet werden. Auch eine einfache Metall(hydrid)schicht la¨sst sich noch nicht re-
versibel schalten, da das viel sta¨rkere Oxidationsmittel Sauerstoff in der Umgebung
die Oberfla¨che des reaktiven Metalls passiviert oder sogar die Schicht zersto¨rt. Em-
pirische Versuche ergaben, dass eine Mindestdicke von Palladium, einem Edelmetall
mit katalytischen Eigenschaften, no¨tig ist, um eine Yttriumschicht innerhalb von
Sekunden mit Wasserstoff zu beladen. Die obigen schon diskutierten Mo¨glichkei-
ten der Molekularstrahlepitaxie machen diese zu einem idealen Verfahren, solche
Schichtsysteme zu erzeugen, aber auch zu charakterisieren. So kann die Bildung von
Versetzungstrukturen in der Schicht in-situ wa¨hrend des Wachstums verfolgt werden.
Die Wechselwirkungen des Films mit Substrat und Deckschicht ko¨nnen untersucht
werden. Die Photoemission ist dabei aufgrund ihrer Oberfla¨chenempfindlichkeit ein
ideales Analyseinstrument, die katalytische Wirkung von Oberfla¨chen zu untersu-
chen.
2. MAGNETISMUS UND DIE ELEKTRONISCHE
STRUKTUR VON U¨BERGANGSMETALLEN
2.1 Einleitung
Ferromagnetismus ist im Festko¨rper eher die Ausnahme. Der Grund dafu¨r ist, dass
durch Parallelstellung der Spins zwar Ausstauschenergie gewonnen wird, anderer-
seits aber die kinetische Energie stark ansteigen kann. Dies ist eine direkte Fol-
ge der Delokalisierung der Valenzelektronen und kann am Modell freier Elektro-
nen leicht diskutiert werden (aus [1]). Im unmagnetischen Fall sind alle Zusta¨nde
~k innerhalb einer Fermikugel vom Radius kF doppelt besetzt. Daraus ergibt sich
kF =
3
√
3pi2n, wobei n = N
V
die Elektronendichte bezeichnet. Die kinetische Energie
ist dann: Ekin = N
3
5
h¯2
2m
k2F . Im ferromagnetischen Fall mit vollsta¨ndiger Spinpolari-
sation ist jeder Zustand nur einfach besetzt, das Volumen der Fermikugel ist doppelt
so groß, kF wa¨chst um einen Faktor
3
√
2 und die kinetische Energie um einen Faktor
22/3 = 1.587.... Diese starke Zunahme kann durch die gewonnene Austauschenergie
nicht kompensiert werden, so dass vollsta¨ndig delokalisierte Elektronen keine Ten-
denz zum Magnetismus zeigen. Daher ist die Beru¨cksichtigung der realen elektroni-
schen Struktur unabdingbar, um das Auftreten eines itineranten Ferromagnetismus
erkla¨ren zu ko¨nnen. In 3d-U¨bergangsmetallen ist die hohe Zustandsdichte am Fer-
milevel, welche nicht durch ein freies Elektronenmodell erkla¨rt werden kann, und die
große Austauschaufspaltung die Ursache fu¨r den Ferromagnetismus. Leider ko¨nnen
nicht alle magnetischen Eigenschaften mittels dieses Stoner-Wolfahrt-Modells be-
schrieben werden. Daher soll im na¨chsten Abschnitt eine sehr allgemeine Theorie
der Bandstruktur diskutiert werden, aus der u.a. das Stoner-Wolfahrt-Modell her-
geleitet wird. Ein Nebenprodukt ist die qualitative Diskussion der Bandstruktur
von 3d-Metallen und ihrer Anwendung auf einige physikalische Eigenschaften von
3d-Metalloberfla¨chen.
2.2 Relativistische Beschreibung
Das Pha¨nomen des Ferromagnetismus ist eine Konsequenz aus der Tatsache, dass
Elektronen einen Spin besitzen und dem Ausschließungsprinzip gehorchen. Diese Ei-
genschaften haben ihren Ursprung in der Relativita¨tstheorie, ko¨nnen vereinfacht je-
doch als empirische Parameter (z.B. Spinquantenzahl, Austauschintegral etc.) in die
nicht-relativistische Quantenmechanik eingehen. Diese nicht-relativistische Theorie,
in welcher i.a. die elektronischen Wechselwirkungen nicht von der Richtung der Spins
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abha¨ngen, ergibt zufriedenstellende Ergebnisse vieler aber nicht aller Aspekte des
Ferromagnetismus. Ein wichtiger Aspekt ist z.B. die magneto-kristalline Anisotropie.
Da in der nicht-relativistischen Theorie die Spinquantisierung richtungsunabha¨ngig
ist, existiert hier keine leichte Richtung der Magnetisierung [2].
Eine vollsta¨ndige ab initio Theorie des Ferromagnetismus muss daher auf einer re-
lativistischen Beschreibung der Elektronen beruhen, d.h. auf der Dirac-Gleichung.
Diese lautet fu¨r ein freies Elektron [2, 13]
(E +m0c
2)ψ =
[
−~α(cpˆ+ e ~A)− ~βm0c2 − eφ
]
ψ. (2.1)
~α ist ein Vierkomponentenspinor (|α| = Feinstrukturkonstante), ~β die Dirac Spinma-
trix (|β| = v
c
, c die Lichtgeschwindigkeit), pˆ ist der Impulsoperator, m0 die Elektro-
nenmasse. E ist der Eigenwert zur Wellenfunktion ψ des Elektrons. ~A beschreibt das
a¨ußere, auf das Elektron wirkende Vektorpotential, φ das elektrostatische Potential.
Diese Gleichung muss nun auf ein Vielteilchensystem (mit N -Elektronen) angewen-
det werden, was sich nur mit Hilfe von Na¨herungen lo¨sen la¨sst. In der Einteilchen-
Bandstrukturbeschreibung spu¨rt ein Elektron die Anwesenheit der N − 1 anderen
Elektronen wie ein gemitteltes effektives Potential. Die Elektronen selbst werden
durch ein Dichtefunktional n(~r) (' Elektronendichte) beschrieben, daher die Be-
zeichnung LDA (local density approximation). Austauchkorrelationen sind vom Be-
trag her in dem effektiven Potential enthalten, gleichzeitig muss fu¨r jedes Orbital i
(bzw. Band) das Pauliprinzip erhalten bleiben (d.h. Auffu¨llen der Bandstruktur bis
EF ).
Im Dichtefunktional-Formalismus (Kohn-Sham-Gleichung) wird damit aus Gleichung
(2.1) (ohne Herleitung, einen U¨berblick geben [1, 2], Originalarbeiten sind [3, 4, 5,
6]):
(Ei +m0c
2)ψi =
[
−~α(c · pˆ+ e ~Aeff )− eσ′ · ~Beff − βm0c2 − eφeff )
]
ψi, (2.2)
Dabei ist Ei der Eigenwert zum Orbital i mit der Wellenfunktion ψi, σ
′ der Vektor
der diagonalen Dirac Spinmatrizen. φeff ist das effektive elektrostatische Einelek-
tronenpotential
φeff = φext + e
∫ n(~r′)
|~r − ~r′|d
3~r′ +
1
e
δExc
δn(~r)
mit externen, dem Hartree- und Austauschpotential. ~Aeff ist ein effektives Vektor-
potential:
~Aeff = ~Aext +
∫ ~J(~r′)
|~r − ~r′|d
3~r′ +
1
e
δExc
δ ~J(~r)
~Beff ist die effektive magnetische Induktion:
~Beff =
δExc
δ ~m(~r)
,
die ausschließlich mit dem Spin wechselwirkt. Die relativistische Austauschkorrela-
tion Exc ist ein Funktional der Elektronendichte n(~r), des Spinmoments ~m(~r) und
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des Stroms ~J(~r). Fu¨r kleine eφeff kann Gleichung (2.2) auf die sogenannte Pauli-
Gleichung{
1
2
pˆ2 − φeff + 12( ~Beff · σ′) + α
2
4
[
(∇φeff · ∇)− pˆ42
]
+α
2
4
[(∇φeff × pˆ) · σ′] + 12(∇× ~Aeff · σ) + ( ~Aeff · pˆ)
}
ψi = Ei ψi
(2.3)
reduziert werden (fu¨r das korrespondierende Kohn-Sham Orbital i). Mo¨chte man
die Eigenfunktionen durch Wellenfunktionen fu¨r Spin up und Spin down (=Majo-
rita¨ts/Minorita¨ts-) Elektronen (ψ+, ψ−) beschreiben, so kann man die ersten drei
Terme in Gleichung (2.3) umschreiben in [2][
1
2
pˆ2 − φeff + 1
2
Beff
]
ψ+ = E+ψ+
[
1
2
pˆ2 − φeff − 1
2
Beff
]
ψ− = E−ψ−. (2.4)
Dabei wurde angenommen, dass die effektive Induktion nur in z-Richtung wirkt:
~Beff · σ′ = 0 + 0 +
(
Beff 0
0 −Beff
)
(vergleiche W. Nolting [13], Bd. 2, S. 56 ff). Mit
n = n+ + n− und m =
1
2
(n+ − n−) (2.5)
erha¨lt man eine Austauschaufspaltung I
I = δExc/δn− + δExc/δn+. (2.6)
Damit sind die ersten drei Terme von (2.3) gerade die der spinpolarisierten, nicht-
relativistischen Kohn-Sham-Gleichung mit der Einschra¨nkung, dass Exc relativisti-
sche Korrekturen innehat. Die Terme proportional zu α2 in (2.3) sind die sogenann-
ten Darwin-Korrekturen. Das resultierende magnetische Moment wird hauptsa¨chlich
aufgrund des Beff · σ′ Terms hervorgerufen. Beru¨cksichtigt man jedoch nur diesen
(wie in (2.4)), so sind ~L und ~S gute Quantenzahlen des Systems; insbesondere ha¨ngt
die totale Energie nicht von der Richtung des Spins ab, da Beff nur an den Spin und
nicht an das Bahnmoment koppelt. Dies wird durch den ersten Term in der zweiten
Reihe von (2.3) beru¨cksichtigt. Dieser la¨sst sich mit ~S = h¯
2
σ′ und der Annahme eines
kugelsymmetrischen Potentials ∇φ = 1
r
dφ
dr
~r umschreiben in:
α2
4
(∇φ× pˆ) · σ′ = α
2
4

1
r
dφ
dr
· ~r × pˆ︸ ︷︷ ︸
=~L

 · σ′ = ξ(~L · ~S)
Wird dieser Term mit einbezogen, sind ~L and ~S nicht mehr unabha¨ngig vonein-
ander (daher Spin-Bahn-Kopplung) und die Energie des Gesamtsystems ha¨ngt von
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der Richtung der Spinquantisierung ab. Daher ist die Spin-Bahn-Kopplung und ins-
besondere die Spin-Bahnkopplungskonstante ξ die prima¨re Ursache der magneto-
kristallinen Anisotropie. Eine zweite wichtige Konsequenz ist die Kopplung des
Lichts an die Magnetisierung, der sogenannte magneto-optische Effekt. Photonen
a¨ndern nur die Bahnquantenzahl des Systems (Dipolauswahlregel: ∆l = ±1), die
Kopplung des Bahndrehmoments an den Spin fu¨hrt daher zu Magnetfeld-abha¨ngi-
gen optischen Konstanten des Materials, dem sogenannten Faraday- bzw. Kerreffekt.
Die letzten beiden Terme von (2.3) beschreiben die Physik eines ’echten’ Magnet-
feldes, d.h. ~Aeff resultiert nicht nur aus dem a¨ußeren Feld, sondern auch von dem
Dipolfeld, welches von den Spinmomenten induziert wird. Auch diese Wechselwir-
kung wird u¨blicherweise pha¨nomenologisch u¨ber die Formanisotropie beschrieben.
Daru¨berhinaus wird angenommen, dass ~Aext null ist; dieser Term beschreibt die
Bildung von Landauniveaus (bedeutend z.B. in Halbleitern).
2.3 Stoner-Wolfahrt-Modell
Die fru¨heste mikroskopische Theorie des Magnetismus ist das Heisenbergmodell. Es
ermo¨glicht immerhin die Beschreibung des Magnetismus auch bei endlichen Tempe-
raturen mit der Mo¨glichkeit der Implementation von Anisotropieenergien [2]. Das
Modell basiert jedoch auf der Vorstellung von wechselwirkenden lokalisierten Spins,
was nicht der fundamentale Mechanismus in 3d-U¨bergangsmetallen und ihrer Legie-
rungen aufgrund deren itineranten Bandelektronen sein kann. Fu¨r diese Materialien
entwickelten Stoner und Wolfahrt eine relativ einfache Theorie, welche hier aus den
vereinfachten Kohn-Sham-Gleichungen (2.4) hergeleitet werden soll. Ausgangspunkt
ist (2.4) ohne Spin-Bahn-Kopplung:[
1
2
pˆ2 − φnonmageff ∓
1
2
δExc
δm
]
ψ± = E±ψ±
Im Stoner-Modell wird angenommen, dass δExc
δn±
= 1
2
δExc
δm
von einer gemittelten Ma-
gnetisierung M abha¨ngt, d.h. dass
δExc
δn±
= ∓1
2
IM mit M =
∫
VAtom
~m(~r) · d~r. (2.7)
I bekommt den Namen Stoner-Austauschintegral. Man erha¨lt fu¨r die Eigenwerte
E± = E0∓12IM und fu¨r die spinaufgelo¨sten Zustandsdichten n±(E) = n0
(
E ± 1
2
IM
)
mit dem unmagnetischen Anteil der Zustandsdichte n0. Sowohl N als auch die totale
MagnetisierungM wird aus der Integration u¨ber alle besetzten Zusta¨nde berechnet:
N =
∫ EF
−∞
[
n0(E +
1
2
IM) + n0(E − 1
2
IM)
]
dE (2.8)
M =
∫ EF
−∞
[
n0(E +
1
2
IM)− n0(E − 1
2
IM)
]
dE (2.9)
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Die Gesamtzahl an Elektronen N ist konstant, wohingegen M in Gleichung (2.9)
eine Funktion von EF ist:
M = F (M) mit F (M) =
∫ EF
−∞
[
n0(E +
1
2
IM)− n0(E − 1
2
IM)
]
dE, (2.10)
welche die drei Lo¨sungen M = ±MS und M = 0 hat. Die letzte Lo¨sung ist nicht
stabil [2]. Die Ableitung von (2.10) ist:
F ′(M) =
I
2
[
n0(EF +
1
2
IM) + n0(EF − 1
2
IM)
]
+
[
n0(EF +
1
2
IM)− n0(EF − 1
2
IM)
]
dEF
dM
(2.11)
Eine hinreichende Bedingung fu¨r Ferromagnetismus (d.h. M 6= 0) ist F ′(0) > 0, aus
welchem sofort das sogenannte Stoner-Kriterium folgt:
I · n0(EF ) > 1 (2.12)
Das Stoner-Wolfahrt-Modell beschreibt korrekt das Auftreten eines Ferromagnetis-
mus der 3d-Metalle und des Paramagnetismus der 4d und 5d-Metalle [1]. Am Bei-
Fig. 2.1: Skizze der DOS im Stoner-Modell (links) und eine SPR-KKR-Rechnung von
CrPt3 (rechts) [7].
spiel der iso-elektronischen Serie Ni-Pd-Pt, fu¨r die die Austauschintegrale in etwa
gleich sind, la¨sst sich dies verdeutlichen. Die Bandbreite steigt von Ni zu Pt an, was
zu I · n0(EF ) > 1 fu¨r Ni (d.h. Ferromagnetismus), aber zu I · n0(EF ) < 1 (d.h.
Paramagnetismus) fu¨r Pd und Pt fu¨hrt.
Das Stoner-Modell ist eine sehr grobe Vereinfachung der Realita¨t. Zur Verdeutli-
chung ist die spinaufgelo¨ste Zustandsdichte im Stoner-Modell neben der aus einer
genaueren Beschreibung mittels SPR-KKR-Rechnungen gewonnenen Zustandsdich-
te eines realen Systems (CrPt3) in Abbildung 2.1 gezeigt. Man erkennt, dass die Mi-
norita¨ts- bzw. Majorita¨tszusta¨nde nicht nur um I verschoben sind, sondern dass ihre
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Verteilung unterschiedlich sein kann. Daru¨berhinaus ko¨nnen verschiedene Zusta¨nde
unterschiedliche Austauschkopplungen spu¨ren (siehe Abbildung 2.1). Im Fall von
CrPt3 koppeln die Cr-Zusta¨nde ferromagnetisch, die Pt-Zusta¨nde hingegen antipar-
allel zur Gesamtmagnetisierung. Fu¨r eine weitere Diskussion sei hier auf Kapitel 6
verwiesen.
2.4 Spin- und Bahnmoment in itineranten Systemen
Die Existenz und Anordnung von Spin- und Bahnmoment ist eine Folge der Coulomb-
und Austauschwechselwirkung U, I und wird im lokalisierten Bild durch die Hund-
schen Regeln beschrieben. Die Hundschen Regeln wurden urspru¨nglich in der Atom-
physik entwickelt. Danach ist der Gesamtdrehimpuls eines Mehrelektronensystems
~J = ~L + ~S fu¨r eine mehr als halbvolle Schale und ~J = ~L − ~S fu¨r eine weniger als
halbvolle Schale. Das Vorzeichen von ~S wird auch als dritte Hundsche Regel be-
zeichnet. Bei einer Verallgemeinerung vom lokalisierten Vielteilchenmodell auf das
itinerante Einteilchenmodell (’Bandstruktur’) begnu¨gt man sich mit dem Erwar-
tungswert der Projektion von ~J auf Sz und Lz (Theorem von Wigner und Eckart
[8]). Das Vorzeichen von Lz und Sz kann erfahrungsgema¨ß auch in itineranten Syste-
men entsprechend der dritten Hundschen Regel bestimmt werden. Eine Verletzung
dieser Regel ist relativ selten [10]. Der Betrag des Bahnmoments ist im Festko¨rper
stark reduziert gegenu¨ber des Wertes im freien Atom (sog. quenching). Dieses wird
allgemein begru¨ndet durch die Delokalisierung der Elektronen oder durch das sie
umgebende Kristallfeld [8].
Die Reduktion des Bahnmoment durch die Delokalisierung kann am Anderson-
Modell der magnetischen 3d-Verunreinigung beschrieben werden (aus [14]). Hier
wird ein 3d-Orbital mit dem Bahnmoment des freien Orbitals l in einem Elektro-
nensee betrachtet, welches die konkurrierenden Wechselwirkungen I und U spu¨rt.
Aufgrund der Wechselwirkung mit dem Elektronengas besitzt der d-Zustand die
Bandbreite ∆ (sogenannter virtual bound state). Nach der Lo¨sung der Hamiltonfunk-
tion des Andersonmodells ergeben sich zwei kritische Bedingungen [14]: Energetisch
bevorzugt fu¨r die Existenz eines Spinmoments ist die Bedingung
U > pi∆− 2lJ. (2.13)
Ein Bahnmoment existiert, wenn
U > pi∆+ J. (2.14)
Da es wesentlich schwieriger ist, (2.14) als (2.13) zu erfu¨llen, entwickelt sich meistens
nur ein Spinmoment, wa¨hrend das orbitale Moment unterdru¨ckt ist.
Eine Verallgemeinerung dieser Aussage auf beliebige Elektronensysteme ist zur Zeit
eine kontrovers diskutierte Fragestellung in der Physik. Prinzipiell schliessen sich
das Vielteilchenmodell und Einelektronenbild aus [12, 13, 15] und ko¨nnen daher
nur durch Na¨herungen vereinigt werden. Die Gleichungen (2.13) und (2.14) machen
jedoch deutlich, dass Delokalisierung (Bandbreite ∆) und Korrelationswechselwir-
kungen konkurrierende Gro¨ßen sind.
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2.5 Bandstruktur = Symmetrie + Bindung
Eine Bandstruktur dient zur Beschreibung des Verhaltens eines elektronischen Sy-
stems in dem periodischen Feld von als fest angenommenen Kernen (Born-Oppenheimer-
Na¨herung).1 Die LSDA-Methode und andere numerische Methoden mo¨gen die ge-
nauesten Berechnungen fu¨r Bandstrukturen ergeben, eine Interpretation derselben
erfolgt jedoch ha¨ufig immer noch im Sinne des tight-binding-Modells (’das Band ist
s-artig’, ’Hybridisierung’ o.a¨.). Dieses Modell, tight-binding-approximation (TBA)
oder auch linear combination of atomic orbitals (LCAO) genannt, beru¨cksichtigt
nur chemische Wechselwirkungen und liefert eher qualitative Ergebnisse. Trotzdem
la¨sst sich das wesentliche Verhalten der Elektronen besser erkennen [9]. Orts- oder
zeitabha¨ngige Vera¨nderungen der Potentiale ko¨nnen empirisch beru¨cksichtigt wer-
den (z.B. Oberfla¨chenstrukturen [11], Elektronenkorrelationen [12, 13] etc.). Daher
sollen in diesem Abschnitt die Grundzu¨ge und Aussagen der TBA skiziert werden.
Wir haben die vereinfachte (nichtrelativistische) Schro¨dingergleichung ohne Beru¨ck-
sichtigung des Spins zu lo¨sen:
HΨk = EkΨk mit H = − h¯
2
2m
∆− φeff (2.15)
Die Wellenfunktionen Ψk, welche die Schro¨dingergleichung erfu¨llen, werden durch
eine Linearkombination von (orthogonalen) Atomorbitalen ψj beschrieben:
Ψk(~r) =
∑
~R
ei
~k·~R
∑
j
cj ψj(~r − ~R), Hatomic ψj = Ej ψj (2.16)
Die Ψk erfu¨llen das Blochsche Theorem:
Ψk(~r + ~R0) = e
i~k·~R0Ψk(~r).
Um (2.15) zu lo¨sen, wird sie mit der atomaren Wellenfunktion ψj(~r) multipliziert:
ψj(~r)HΨk(~r) = Ekψj(~r)Ψk(~r).
Die Integration ergibt
〈ψj(~r)|H|Ψk(~r)〉 = Ek〈ψj(~r)|Ψk(~r)〉 (2.17)
Die Wellenfunktionen ψm(~r) des selben Atoms sind orthogonal, und wenn nur ein
kleiner U¨berlapp angenommen wird, erha¨lt man:
〈ψm(~r)|ψj(~r − ~R)〉 ' δR=0δij ⇒ 〈ψm(~r)|H|ψj(~r − ~R)〉 = Ej · δR=0δij.
Das Matrixelement in (2.17) kann auf folgende Weise umgeschrieben werden:
〈ψm|H|Ψk〉 =
∑
~R
ei
~k·~R
L∑
j=1
cj〈ψm(~r)|H|ψj(~r − ~R)〉 = ... ' Ekcm,
1 Damit ist explizit die Abha¨ngigkeit der elektronischen Struktur von z.B. Gitterschwingungen
ausgeschlossen.
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wobei u¨ber alle Vektoren ~R der betrachteten Gitterzelle summiert wird. In Matrix-
schreibweise ergibt sich:

∑
~R e
i~k·~R〈ψ1(~r)|H|ψ1(~r − ~R)〉 . . . ∑~R ei~k·~R〈ψL(~r)|H|ψ1(~r − ~R)〉
...
. . .
...∑
~R e
i~k·~R〈ψ1(~r)|H|ψL(~r − ~R)〉 . . . ∑~R ei~k·~R〈ψL(~r)|H|ψL(~r − ~R)〉


·


c1
...
cL

 = Ek ·


c1
...
cL

 (2.18)
Die Dimension L der Matrix ergibt sich aus der Anzahl der beteiligten Orbitale. In
der Na¨he eines Atoms (d.h. R0 = 0), la¨sst sich die Hamiltonfunktion schreiben als
H = Hatomic + h, und die Matrixelemente aus (2.18) sind unter Beru¨cksichtigung
der oben gezeigten Orthogonalita¨tsrelationen:
〈ψm(~r)|H|ψj(~r − ~R)〉 = 〈ψm(~r)|Hatomic|ψj(~r − ~R)〉︸ ︷︷ ︸
=EjδmjδR=0
+ 〈ψm(~r)|h|ψj(~r − ~R)〉︸ ︷︷ ︸
Bmj(~R)= U¨berlappintegral
(2.19)
Der Term Bmj beschreibt den U¨berlapp zwischen der Wellenfunktion ψm(~r) mit der
Wellenfunktion ψj(~r+ ~R). Dieser Term wird in der englischsprachigen Literatur oft
auch als hopping integral bezeichnet, da er auch als Wahrscheinlichkeit interpretiert
werden kann, mit der eine Elektron aus dem Orbital m bei ~r zum Orbital j bei ~r+ ~R
’hu¨pft’ [11, 16]. Das Gleichungssystem (2.18) hat eine nicht-triviale Lo¨sung, wenn
die Determinante der korrespondierenden Matrix verschwindet:∣∣∣∣∣∣∣∣
E1 − Ek +∑~R ei~k·~RB11 . . . ∑~R ei~k·~RB1L
...
. . .
...∑
~R e
i~k·~RBL1 . . . Ej − Ek +∑~R ei~k·~RBLL
∣∣∣∣∣∣∣∣ = 0 (2.20)
Die Eigenwertberechnung (2.20) muss fu¨r jede spezielle Kristallstruktur berechnet
werden. Im Detail kann die Berechnung recht komplex werden, daher soll sie hier nur
exemplarisch fu¨r Cr durchgefu¨hrt werden: bcc-Struktur, 4s23d4-Elektronenkonfigu-
ration. Der wichtigste Anteil der elektronischen Struktur ru¨hrt von den 3d-Orbitalen
Fig. 2.2: Schematische Darstellung der Winkelabha¨ngigkeit der fu¨nf d-Wellenfunktionen.
her. Ihre Winkelabha¨ngigkeit ist in Abbildung 2.2 skizziert. Ohne s-Orbitale und mit
~k parallel zur z-Achse wird (2.20) zu∣∣∣∣∣∣∣∣
E1 − Ek +∑~R ei~k·~RB11 0 0
0
. . . 0
0 0 Ej − Ek +∑~R ei~k·~RBLL
∣∣∣∣∣∣∣∣ = 0 (2.21)
2. Magnetismus und die elektronische Struktur von U¨bergangsmetallen 19
Die U¨berlappintegrale Bij sind relativ schwierig zu berechnen. Beru¨cksichtigt man
nur na¨chste Nachbarwechselwirkungen, so kann man zeigen [9], dass fu¨r die bcc
Struktur
(a) sign(Byz,yz) = −sign(Bx2−y2,x2y2) (2.22)
(b) Byx,yx = Byz,yz = Bxz,xz
(c) Bx2−y2,x2y2 = B3z2−r2,3z2−r2
gilt. Daru¨berhinaus ist Bjj(~R) = Bjj(−~R). Gleichung (2.21) ist damit diagonal und
die Dispersion des d-Bandes folgt aus
⇒ Ek = Ed +
∑
~R
ei
~k·~RBjj = Ed + 2
+∑
~R
cos(~k · ~R)Bjj. (2.23)
Dabei ist
∑+ die Summe u¨ber den z > 0 Halbraum. Mit (2.22) ergeben sich aus
(2.23) nur zwei Ba¨nder: Ein doppelt und ein dreifach entarteter Satz.
Die U¨berlappintegrale lassen sich aus [17] entnehmen, zur Illustration hier ein ex-
emplarisches Beispiel:
Bxy,xy ' 3l2m2ddσ + (l2 +m2 − 4l2m2)ddpi + (n2 + l2m2)ddδ
n,m, l sind die Richtungscosinusse von ~Rij. Die Parameter ddσ, ddpi, ddδ (’funda-
Fig. 2.3: Definition der fundamenta-
len Slater-Koster-Integrale
zwischen d-Orbitalen
mentalen U¨berlappintegrale’) resultieren aus der Superposition der Orbitale, wie in
Figur 2.3 gezeigt ist. Die Werte werden empirisch ermittelt und liegen tabelliert vor
(z.B. [18]) oder werden durch eine Anpassung an durch andere Methoden berechnete
Bandstrukturen gewonnen. Die U¨berlappintegrale sind energetisch nicht gleichwer-
tig, eine Abscha¨tzung ergibt
(ddσ):(ddpi):(ddδ) ' 16 : -4 : 1 [11, 17, 18].
Damit kann die Bandstruktur eines bcc-Metalls mit d-Elektronen berechnet werden
(Abbildung 2.4). Diese typische Bandstruktur findet man in allen bcc d-Metallen
(siehe z.B. [18, 19]). Unterschiede ergeben sich bei Miteinbeziehung der s-Elektronen
und dem Auftreten von magnetischen Wechselwirkungen (Cr ist antiferromagne-
tisch, Fe ferromagnetisch). Wesentlich ist die Gro¨ße der d-Aufspaltung, sie betra¨gt
am H-Punkt 15 ddpi. Zum Vergleich ist auch die d-Bandstruktur von fcc-Metallen
in Abbildung 2.4 dargestellt (ohne Herleitung, aus [76]). Die Entartung der Ba¨nder
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Fig. 2.4: d-Bandstruktur eines Metalls mit bcc-Struktur (links) entlang der ΓH-Richtung
([001]) und mit fcc-Struktur (rechts) entlang der ΓX-Richtung ([001]). Nur
na¨chste Nachbarwechselwirkung wird beru¨cksichtigt.
ist teilweise aufgehoben, insbesondere ist die d-Aufspaltung wesentlich gro¨ßer (am
X-Punkt 28 ddpi). Dies ist eine direkte Folge der vera¨nderten Symmetrie und der
Anzahl an na¨chsten Nachbarn.
Die experimentelle Bestimmung einer kompletten Bandstruktur ist nur selten mo¨glich.
Ein ha¨ufig zitiertes positives Beispiel ist die Bandstruktur von Cu, gemessen mittels
ARUPS [20]. Um Experiment und Theorie auch ohne detaillierte Bandstrukturmes-
sungen vergleichen zu ko¨nnen, wird aus den E(k) Kurven die Zustandsdichtefunktion
n(E) ·dE berechnet. Diese ist definiert als die Anzahl an Zusta¨nden mit der Energie
zwischen E und E + dE pro Atom (oder Atomen pro Einheitszelle). Bei vielen phy-
sikalischen Problemen ist die Zustandsdichte der einzige Parameter, um Experiment
und Theorie vergleichen zu ko¨nnen: Daru¨berhinaus muss n(E) bekannt sein, um die
Fermienergie EF berechnen zu ko¨nnen, das ist das ho¨chste besetzte Energielevel. Es
ergibt sich mit der Gesamtzahl an Elektronen pro Atom (hier d-Elektronen Nd)
Nd =
∫ EF
−∞
n(E)dE. (2.24)
Fu¨r eine erste Interpretation der elektronischen Struktur eines Metalles kann man
n(E) durch eine rechteckige Verteilung der Zustandsdichte von E = −W/2 bis
E = W/2 um E0 mit dem gleichen zweiten Moment µ2 ersetzen:
µ2 =
1
W
∫ W/2
−W/2
E2dE =
W 2
12
(2.25)
Das zweite Moment der wahren Zustandsdichte kann direkt aus Gleichung(2.17) und
n(E)dE = 1/∂E
∂k
dE berechnet werden:
µtrue2 =
∫ ∞
−∞
(E − E0)2 · n(E)dE =
∫ kmax
0
(E(k)− E0)2dk
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Damit folgt fu¨r das zweite Moment fu¨r eine Bindung mit dem Atom i
µtrue2 =
∫ kmax
0
(
2 cos(~k · ~Ri)Bii(~Ri)
)2
dk ∝ B2(~Ri).
B(~Ri) ist das gemittelte hopping Integral. Jede Bindung i tra¨gt zu gleichen Teilen
zum zweiten Moment bei. Deren Anzahl ist proportional zur Anzahl an na¨chsten
Nachbarn (Koordinationszahl Z). Damit la¨sst sich eine wichtige Faustformel fu¨r die
Interpretation der Bandbreite W eines d-Metall angeben [11]:
Bandbreite ∝
√
Koordinationszahl · U¨berlapp (2.26)
Wird die Anzahl an Elektronen Nd = Nd(x) gea¨ndert, ohne dass sich das Kristall-
potential vera¨ndert (sog. rigid band Modell), so ist mit Gleichung 2.24 unter der
Annahme einer konstanten Zustandsdichte n das Ferminiveau eine lineare Funktion
von Nd(x):
Nd = n ·
∫ EF
−W/2
dE ⇒ EF = Nd(x)
n
− W
2
, (2.27)
Beru¨cksichtigt man nun noch das s-Band, so muss dieses in (2.20) hinzugefu¨gt wer-
den. Alle Matrixelemente zwischen s- und d-Orbitalen sind null außer einem. Die
Situation ist anschaulich in Abbildung 2.5 dargestellt.
Fig. 2.5: (a) Beispiel einer Situation (d-Wellenfunktion = yz), in der der s-d - U¨berlapp
verschwindet. (b) Beispiel einer Situation (d-Wellenfunktion = 3z2−r2), in der
der s-d-U¨berlapp groß ist.
Die Eigenwertmatrix (2.20) bekommt damit folgende Form:∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
Es − Ek +∑~R ei~k·~RBss 0 0 ∑~R ei~k·~RBs,3z2−r2 0 0
0
. . . 0
... 0 0
0 0
. . .
... 0 0∑
~R e
i~k·~RBs,3z2−r2 0 0 Ed − Ek +∑~R ei~k·~RB3z2−r2,3z2−r2 0 0
0 0 0 0
. . . 0
0 0 0 0 0
. . .
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
= 0
Auch hier sind alle Nichtdiagonalelemente null bis auf den s/3z2 − r2 Term. Dieser
Term koppelt den s-Zustand an das 3z2 − r2 d-Orbital. Um die Algebra zu verein-
fachen, wird nur der sehr simplifizierte Fall Es = Ed = E0 betrachtet, in dem E(k)
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linear von k abha¨ngt:
Es(k) = E0 + α(k − k0), Ed(k) = E0 + β(k − k0),mit β ≤ 0 ≤ α
Es ist also folgende 2× 2 Sa¨kulargleichung zu lo¨sen:∣∣∣∣∣ E0 − Ek + α(k − k0) WW E0 − Ek + β(k − k0)
∣∣∣∣∣ = 0
mit W =
∑
~R e
i~k·~RBs,3z2−r2 ' const bei k ' k0. Die Lo¨sung ist:
Ek = E0 +
(α + β)(k − k0)±
√
(α− β)2(k − k0)2 + 4W 2
2
= E0 ± |W |k=k0 .
Fig. 2.6: Hybridisierung zwischen einem 3z2 − r2 d-Orbital und einem s-Band. Links:
E(k) Kurven, rechts: korrespondierende s-d-Orbitale bei k = k0.
Dies bedeutet, dass die Hybridisierung zu einer Aufspaltung des s- und d-Bandes
fu¨hrt (gap am Kreuzungspunkt, siehe Abbildung 2.6). Unter Umsta¨nden kann dies
sogar zu einer optischen Bandlu¨cke fu¨hren. Ein technisch wichtiges Beispiel ist Indi-
um dotiertes Zinnoxid (ITO), einem elektrisch leitenden aber optisch durchsichtigen
Material, dessen optische Eigenschaften durch eine sd-Hybridisierung erkla¨rt werden
ko¨nnen [21]. Die s-d-Hybridisierung spielt ebenfalls eine Rolle bei der Erkla¨rung des
Metall-Isolatoru¨berganges in schaltbaren Spiegeln (Abschnitt 7.1).
Bei der Diskussion der magnetischen Eigenschaften von 3d-Materialien ist dieser
Effekt wichtig, da er zu einer Verknu¨pfung von in der Regel delokalisierten und
daher nur schwach spinaufgespaltenen s-Ba¨ndern mit den lokalisierten und stark
spinaufgespaltenen d-Ba¨ndern fu¨hrt [1]. Gallego et al. beschreiben die Kopplung der
magnetischen Momente von Mn und Pt in MnPt3 u¨ber die Hybridisierung der Pt
sp-Orbitale mit den Mn bzw. Pt d-Orbitalen [22].
3. IN-SITU CHARAKTERISIERUNG
EPITAKTISCHER SCHICHTEN
Die in dieser Arbeit am ha¨ufigsten verwendeten in-situ Charakterisierungsverfah-
ren sind die Elektronenbeugung und die Elektronenspektroskopie. Sie werden in den
na¨chsten Abschnitten kurz erla¨utert. Fu¨r verschiedene weitere Verfahren (Ro¨ntgen-
strukturanalyse (XRD), SQUID-Magnetometrie etc.) sei auf Spezialliteratur verwie-
sen, z.B. [2].
3.1 RHEED-Charakterisierung
Die Charakterisierungsmethode RHEED (Reflection High Energy Electron diffracti-
on, Beugung hochenergetischer Elektronen an Oberfla¨chen unter flachem Glanzwin-
kel) verdankt ihren Erfolg den zahlreichen in-situ-Analysemo¨glichkeiten (siehe z.B.
[2, 23, 24, 25]:
• Bestimmung der Kristallorientierung und Qualita¨t einer Substratoberfla¨che,
• Kompatibilita¨t zumMBE-Aufbau unter besonderer Beru¨cksichtigung des Wachs-
tumsprozesses,
• Bestimmung der Kristallstruktur (Symmetrie und in-planeNetzebenenabsta¨nde)
der wachsenden Oberfla¨che,
• Abscha¨tzung der Oberfla¨chenmorphologie,
• Bestimmung der Anzahl der abgeschiedenen Atomlagen (layer-by-layerWachs-
tum).
In diesem Kapitel werden die zur Auswertung von RHEED-Experimenten beno¨tig-
ten Grundlagen erla¨utert. Dabei muss folgende Problematik beru¨cksichtigt werden:
Der physikalische Ursprung von RHEED ist die quantenmechanische Wellennatur
der Elektronen (Nobelpreis C. J. Davisson und L. H. Germer 1937). Die Beschrei-
bung eines RHEED-Experiments ausschließlich u¨ber die Welleneigenschaften wird
kinematische Theorie genannt und liefert zufriedenstellende Ergebnisse. Neben der
Wellennatur treten jedoch auch Teilcheneigenschaften der Elektronen auf, die fu¨r ei-
ne exakte Beschreibung beru¨cksichtigt werden mu¨ssen [26]. Letztere erfordert einen
hohen Rechenaufwand, so dass fu¨r die Standardinterpretation von RHEED (Ab-
schnitt 3.1.1) u¨blicherweise nur die kinematische Theorie herangezogen wird. Im
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darauffolgenden Abschnitt wird genauer auf Schwa¨chen der kinematischen Theorie
eingegangen und eine fu¨r die kinematische Theorie zugeschnittene Na¨herung der
vollsta¨ndigen Theorie hergeleitet.
3.1.1 Standard-Interpretation von RHEED-Beugungsbildern
In einem RHEED-Experiment wird ein hochenergetischer Elektronenstrahl (zwi-
schen 10 und 100 keV) unter einem flachen Glanzwinkel (θ = 1◦-3◦) an der Probeno-
berfla¨che gebeugt. Das Beugungsbild entsteht auf einem fluoreszierenden Leucht-
schirm. Trotz der hohen kinetischen Energie und der damit verbundenen großen
mittleren freien Wegla¨nge der Elektronen durch den Kristall (ca. 100 nm) ist RHEED
sehr oberfla¨chensensitiv: Aufgrund des flachen Glanzwinkels betra¨gt die Informati-
onstiefe senkrecht zur Oberfla¨che ca. 1-3 Monolagen. Der lange Weg durch den Kri-
stall fu¨hrt jedoch zu vielen Wechselwirkungen der ’Detektionselektronen’ mit den
Kristallelektronen, insbesondere zu inelastischen Stoßprozessen und Mehrfachstreu-
prozessen. Dieser Umstand erschwert die vollsta¨ndige quantenmechanische Beschrei-
bung, die sog. Dynamische Streutheorie. Eine exakte Lo¨sung ist nur unter Zuhilfe-
nahme von Supercomputern mo¨glich [27]. Aufgrund dieser Komplikation ist die Be-
schreibung der Beugung im Rahmen eines Einfachstreuprozesses mit der Bornschen
Na¨herung das u¨bliche Vorgehen bei der Standardinterpretation von RHEED (kine-
matische Theorie). Mit Hilfe dieses Zugangs ko¨nnen die wichtigsten Eigenschaften
einer Kristalloberfla¨che (Symmetrie und in-plane Netzebenenabsta¨nde, Abscha¨tzung
der Oberfla¨chemorphologie) aus einem RHEED-Beugungsbild gewonnen werden.
In der kinematischen Streutheorie wird das Problem im reziproken Raum beschrie-
ben: Konstruktive Interferenz zwischen dem direkten (Wellenvektor ~k0) und reflek-
tierten Strahl (Wellenvektor ~k′) tritt auf, wenn die vektorielle Subtraktion einen
reziproken Gittervektor ~G ergibt:
~k′ − ~k0 = ~G (3.1)
Da nur elastische Streuung beru¨cksichtigt wird, d.h. |~k′| = |~k0|, la¨sst sich die Beu-
gungsbedingung durch eine geometrische Konstruktion darstellen (Ewaldkonstruk-
tion). Im realen Raum la¨sst sich ein zweidimensionales Gitter dadurch konstruieren,
dass man die Gitterkonstante senkrecht zur 2D-Oberfla¨che als unendlich ansetzt.
Fu¨r das reziproke Gitter bedeutet dies, dass die Absta¨nde in der entsprechenden
Richtung unendlich dicht zusammenru¨cken, so dass das reziproke Gitter eines 2D-
Systems zu einem dreidimensionalen System aus ’Gittersta¨ben’ im k-Raum wird [2].
Die Entstehung der RHEED-Reflexe la¨sst sich in sehr anschaulicher Weise mit Hilfe
des Schnitts der Ewald-Kugel mit den Gittersta¨ben erkla¨ren (siehe Abbildung 3.1).
Der Betrag des Wellenvektors des Elektronenstrahls mit der Energie E ist gegeben
durch [24]
|k0| = 1
h¯
√
2m0E +
E2
c2
(3.2)
Aufgrund der hohen Elektronenenergie besitzt die Ewaldkugel einen sehr großen
Durchmesser im Vergleich zum Abstand der reziproken Gittersta¨be gi (fu¨r 20 keV
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Fig. 3.1: Ewald-Konstruktion und Streugeometrie von RHEED. Der Schnitt der Ewald-
Kugel mit den Gittersta¨ben definiert die Lage eines RHEED-Reflexes. Aufgrund
einer endlichen Breite der Gittersta¨be und endlicher Monochromasie des Elek-
tronenstrahls sind die idealen Punkte zu elliptischen Reflexen verbreitert. Man
beachte, dass die Verbreiterung vom Glanzwinkel abha¨ngt.
Elektronen ist k0 ' 12 A˚−1, gi ' 0.5 A˚−1). Wie in Abbildung 3.1 veranschaulicht
ist, ergibt sich im 2D-Fall ein Beugungsmuster, bei dem die RHEED-Reflexe auf
konzentrischen Kreisen liegen. Dies sind die sog. nten Lauekreise mit dem Radius Ln
um den Mittelpunkt H [23, 28]. Mittels Strahlensatz lassen sich die senkrechten und
parallelen Absta¨nde der reziproken Gittersta¨be (g⊥ und g‖, L ist die Kamerala¨nge
und l der Abstand der Reflexe parallel zur Schattenkante) bestimmen:
ng‖ = k0

cos θ − 1√(
Ln
L
)2
+ 1

 , (3.3)
und
n⊥ =
k0√(
Ln
L
)2
+ 1
, (3.4)
was fu¨r kleine Winkel (nl << L) durch
ng⊥ =
nl
L
k0 (3.5)
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approximiert werden kann. Die Reflexe werden a¨hnlich den fu¨r Volumenbeugungs-
reflexen gebra¨uchlichen Millerschen Indizes gekennzeichnet (z.B. (01) o.a¨.). Dabei
besteht keine direkte Zuordnung zwischen 2D- und 3D- Nomenklatur (i.a. ist (01)
6= (001)). Kommt es auf der Oberfla¨che im Vergleich zum Volumenmaterial zu einer
periodischen A¨nderung der Atompositionen (sog. Rekonstruktion), wird die dabei
entstehende periodische Struktur aus Vielfachen der Basisvektoren (Masche) der un-
rekonstruierten 2D-Oberfla¨che beschrieben. Eine (n×m)-Rekonstruktion wird dabei
durch das Auftreten von (±i
n
0) und (±j
m
0) Reflexen (i, j ∈ N0 mit i ≤ n, j ≤ m) in
den beiden orthogonalen Hauptbeugungsrichtungen angezeigt. Im allgemeinsten Fall
kann die rekonstruierte Hauptrichtung durch eine Drehung um einen Winkel α aus
der Volumenhauptrichtung dargestellt werden. Diese Beschreibung (n ×m)Rα◦ ist
nicht eindeutig. Zum Beispiel gilt fu¨r eine hypothetische kubische Oberfla¨chenstruk-
tur (1 × 1)R0◦ = (√2 × √2)R45◦. Eine andere Beschreibungsmo¨glichkeit ist die
Verknu¨pfung der Volumen- mit den Rekonstruktionsmaschen u¨ber eine Drehmatrix
[24, 65].
Die oben beschriebenen Beugungsbilder ergeben sich nur fu¨r eine ideal glatte und
perfekt kristalline Oberfla¨che bei Benutzung eines perfekt monochromatischen Elek-
tronenstrahls. In der Regel weicht die Realstruktur einer epitaktischen Oberfla¨che
erheblich von dieser Idealstruktur ab. In der Ewaldkonstruktion fu¨hren diese Im-
perfektionen zu einer endlichen Ausdehnung der reziproken Gittersta¨be bzw. die
Wellenla¨ngenunscha¨rfe zu einer endlichen Ausdehnung der Ewaldkugel (siehe Ab-
bildung 3.1). Diese Ausdehnung bewirkt, dass die Bereiche, in denen sich die Ewald-
kugel und die reziproken Gittersta¨be schneiden, vor allem senkrecht zur Kristallober-
fla¨che ausgedehnt sind, so dass sich im Beugungsbild senkrecht zur Kristalloberfla¨che
ausgedehnte RHEED-Reflexe zeigen (sog. RHEED-streaks) [24].
Abbildung 3.2 zeigt schematisch den U¨bergang von einer ideal glatten Kristallebene
u¨ber eine rauhe, mit dreidimensionalen Wachstumsinseln bedeckten Kristallfla¨che
bis zu einer polykristallinen Oberfla¨che. Die Bildung von dreidimensionalen Wachs-
tumsinseln fu¨hrt im RHEED-Beugungsbild zu Durchstrahlungseffekten. In diesem
Fall ist die Annahme eines zweidimensionalen Gitters nicht la¨nger gerechtfertigt. Die
Reflexe liegen dann nicht mehr auf Laue-Kreisen, sondern auf Linien, die die Sym-
metrie des Volumenmaterials widerspiegeln (Abbildung 3.2 (c)). Die Vera¨nderung
der Reflexe findet hauptsa¨chlich senkrecht zur Schattenkante statt. Daher werden
zur Bestimmung der Oberfla¨chengitterkonstante ausschließlich die parallel zur Ober-
fla¨che verlaufenden reziproken Absta¨nde mit Hilfe von Gleichung (3.5) ausgewertet.
Nur fu¨r eine polykristalline Oberfla¨che (’Debye-Scherrer-Ringe’, siehe Abbildung 3.2
(d)) muss von dieser Methode abgewichen werden.
3.1.2 Das Problem der Intensita¨tsberechnung: Kinematische
Streutheorie und quasikinematische Erweiterung
Im vorherigen Abschnitt wurde nur auf die Reflexlage, nicht aber auf deren Inten-
sita¨t eingegangen. Aus der Intensita¨tsverteilung lassen sich jedoch ebenfalls wichtige
physikalische Eigenschaften einer Oberfla¨che gewinnen.
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Fig. 3.2: RHEED-Muster von Oberfla¨chen mit unterschiedlicher Morphologie: (a) perfek-
te Oberfla¨che, (b) kristalline Oberfla¨che mit Defekten, (c) kristalline Oberfla¨che
mit Wachstumsinseln, (d) polykristalline Oberfla¨che. Auf der rechten Seite sind
typische experimentelle Beispiele gezeigt.
In der kinematischen Theorie wird die RHEED-Intensita¨t beschrieben durch eine
Wellenfunktion Ψ(~r), die in der sog. ersten Bornschen Na¨herung als Superpositi-
on von an periodisch angeordneten Atomen (mit reziproken Einheitsvektoren ~g)
gestreuten ebenen Wellen gesetzt wird:
Ψ(~r) =
∑
j
cjfa(~kj − ~k0) exp
[
i(~kj − ~k0)~r
]
. (3.6)
Dabei ist exp(i~k0 ·~r) die einfallende Welle, kj der k-Vektor der reflektierten Welle und
fa der Atomformfaktor des einzelnen Atoms. Letzterer ha¨ngt in komplexer Weise
sowohl vom Coulombpotential der Elektronenhu¨lle als auch vom Kernpotential der
Atome ab; fu¨r kleine Streuwinkel kann er durch die Kernladung za approximiert
werden: fa ∝ za [25, 29]. Die Koeffizienten cj (= Streuamplitude) erha¨lt man u¨ber
Sto¨rungsrechnung als Fouriertransformierte des Kristallpotentials U~g = F(U(~r)):
cj =
ime
h¯2k20
∫∫
~r′
∫ ∑
~g
U~g exp
[
i(~g − ~kj + ~k0)~r
]
d~r (3.7)
Der Vorfaktor entha¨lt die Elektronenmasse me und die Amplitude der einfallenden
Elektronenwelle (∝ 1/k20). Damit ist die Verteilung der gestreuten Wellen proportio-
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nal zu fa(~kj−~k0) ·U~g ·δ(~g−~kj+~k0), die RHEED-Intensita¨t eines Reflexes erha¨lt man
aus dem Betragsquadrat in den drei Raumrichtungen der Streuamplitude. Die Del-
tafunktionen definieren die Position der Beugungsreflexe; diese verbreitern sich bei
nicht perfekter periodischer Anordnung (vergleiche vorherigen Abschnitt). Damit
ist in der kinematischen Theorie die Beugungsintensita¨t direkt mit dem reziproken
Gitter gekoppelt.
Eine wichtige Anwendung ist die Messung des Ordnungsparameters bei Legierun-
gen (vergleiche Kapitel 6.2). Fu¨r die TxPt1−x Legierungen mit L12 U¨berstruktur
bedeutet dies, dass die Fundamentalreflexe proportional zum Quadrat der Atompo-
tentiale sind. Auf die gleiche Weise sind die U¨berstrukturreflexe definiert: Diese sind
proportional zum Quadrat der periodischen A¨nderung, die durch die chemische Ord-
nung hervorgerufen wird. Das Verha¨ltnis von U¨berstruktur- zu Fundamentalreflex
ist daher proportional zum Quadrat des (U¨berstruktur-) Ordnungsparameters.
Ju¨ngste Forschungsergebnisse zeigen jedoch, dass die benutzten Na¨herungen, ins-
besondere die Annahme von Einzelstreuprozessen und die Vernachla¨ssigung von
inelastischen Streuanteilen, zu grob sind, um die Intensita¨t von RHEED-Reflexen
zuverla¨ssig zu beschreiben [27, 30]. Deutliche experimentelle Hinweise sind die so-
genannten Kikuchi-Linien. Diese entstehen durch sogenanntes channeling von inela-
stisch gestreuten Elektronen [25]. Da die Ewaldbedingung nicht mehr fu¨r inelastisch
gestreute Elektronen gilt (|k0| 6= |kj|), liegen diese nicht mehr an den durch die ki-
nematische Na¨herung vorhergesagten Positionen, sondern auf Linien oder Ba¨ndern.
Die Beugungsbedingung bleibt fu¨r elastische Mehrfachstreuprozesse jedoch erhal-
ten, d.h. die Position der RHEED-Reflexe kann gut mit Hilfe der kinematischen
Theorie erkla¨rt werden, wenn klar zwischen Beugungsreflexen und Kikuchi-Linien
unterschieden werden kann. Die Intensita¨t der Reflexe muss jedoch dynamisch kor-
rigiert werden. Dieses Vorgehen wird als quasikinematische Erweiterung bezeichnet.
Sie wurde erstmals von Meyer-Ehmsen und Korte vorgeschlagen [27]. Ihre Idee soll
hier kurz skizziert werden.
Die Elektronenwellen in der dynamischen Beschreibung lassen sich in zwei Gruppen
einteilen: Diejenigen, die in den Kristall am Ort z eindringen φ−i (z) und diejenigen,
die aus ihm heraustreten φ+i (z). Die beiden Gruppen werden durch eine Reflexions-
matrix R miteinander verbunden:

φ+1 (z)
φ+2 (z)
.
.

 = R(z)


φ−1 (z)
φ−2 (z)
.
.

 . (3.8)
Der Endzustand kann iterativ u¨ber numerische Verfahren berechnet werden. Die
genaue Vorgehensweise bzw. Routinen zur Berechnung der absoluten Intensita¨t fin-
det man in der Literatur, z.B. [27]. Will man jedoch nur relative Intensita¨ten be-
rechnen, z.B. zur Bestimmung eines Ordnungsparameters aus RHEED-Messungen,
denkt man sich die Kristalloberfla¨che als ein Netzwerk aus zwei Sa¨tzen periodischer
Streuzentren mit unterschiedlicher Wellenla¨nge
∑
Ug und
∑
Uh. Dabei entspricht Φg
bzw. Ug der Welle bzw. dem Streupotential der Fundamentalstruktur, Φh bzw. Uh
der Welle bzw. dem Streupotential der U¨berstruktur. Die Matrix R(z) hat dann die
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Form: (
Φ+g (z)
Φ+h (z)
)
=
(
Rgg(z) Rhg(z)
Rgh(z) Rhh(z)
)(
Φ−g (z)
Φ−h (z)
)
. (3.9)
Gleichung (3.9) macht deutlich, dass durch die Existenz von Mischtermen (Rgh, Rhg)
die beiden Sa¨tze nicht unabha¨ngig voneinander sind. Unter der Bedingung, dass das
Streupotential der zusa¨tzliche Periodizita¨t klein ist gegenu¨ber der Hauptstruktur,
kann man in Φ+h die Terme mit (Rgh)
2 und ho¨herer Ordnung, die durch die Nichtdia-
gonalelemente verursacht werden, vernachla¨ssigen. Mit dieser Approximation ha¨ngt
der Endzustand nur von Uh ab. Fu¨r den Fall der U¨berstruktur in L12-Legierungen
setzt man Uh = S · Uh0 (Uh0 ist der Wert fu¨r den vollsta¨ndig geordneten Kristall, S
der (Oberfla¨chen-) Ordnungsparameter). Damit ist die Amplitude der U¨berstruktur
direkt proportional zu S, wie bei der kinematischen Theorie.
3.1.3 RHEED-Oszillationen
Ein großer Vorteil von RHEED ist die Mo¨glichkeit der in-situ Charakterisierung
wa¨hrend des epitaktischen Wachstums. Zum Beispiel kann eine Vera¨nderung der
Kristallstruktur wa¨hrend des Wachstums in Echtzeit verfolgt werden [2]. Vielleicht
die popula¨rste Methode von Wachstumskontrolle ist die Intensita¨tsmessung des
Spiegelreflexes ((00)-Reflex) u¨ber der Zeit. Im Fall einer layer-by-layer Wachstums-
mode (vergl. Kapitel 4.4) oszilliert die Intensita¨t mit der Schichtdicke. Die Abbil-
dung 3.3 zeigt schematisch das layer-by-layer-Wachstum eines Kosselkristall und
die zugeho¨rige RHEED-Intensita¨t. Die RHEED-Oszillationen ko¨nnen dazu benutzt
werden, die Anzahl der aufgewachsenen Atomlagen zu bestimmen [23] und gelten als
klarer Hinweis fu¨r ein epitaktisch glattes Wachstum. In der Regel ist das Ausblei-
ben von RHEED-Oszillationen jedoch kein Anzeichen fu¨r ’schlechtes’ Wachstum.
Gleichbleibende Intensita¨t ist die Folge gleichbleibender Rauigkeit, welche durch
bestimmte epitaktische Wachstumsmoden (z.B. step-flow-growth, vergl. Kapitel 4)
oder tatsa¨chlich durch ein statistisches Wachstum hervorgerufen wird [2].
Zur Erkla¨rung der physikalischen Ursache der RHEED-Oszillationen werden zwei
Modelle herangezogen: Das Interferenzmodell und das Channeling-Modell [23].
Das Channelingmodell geht von der U¨berlegung aus, dass eine gro¨ßere Zahl von
Streuzentren an der Oberfla¨che durch viele Stufen zu einer allgemein ho¨heren RHEED-
Intensita¨t fu¨hrt. Dies entspricht der Beobachtung, dass neben dem (00)-Reflex oft
auch die Hintergrundintensita¨t mit der Schichtdicke oszilliert [31].
Im Interferenzmodell ist der Gangunterschied der Streuzentren zwischen Stufenkan-
ten so vera¨ndert gegenu¨ber Streuzentren innerhalb einer Oberfla¨chenlage, dass die
Beugungsintensita¨t durch destruktive (konstruktive) Interferenz bei Vorhandensein
von Stufen verringert (vergro¨ßert) ist (siehe Abbildung 3.4). Bei Fehlen von Stufen
(' glatte Oberfla¨che) nimmt die Intensita¨t ihr Maximum (Minimum) an, d.h. die
Phase der Oszillationen kann im Interferenzmodell um 180◦ gegenu¨ber der des Chan-
nelingmodells verschoben sein. Da die Interferenz nur bei bestimmten Glanzwinkeln
auftritt, ist die Phase und Sta¨rke der Oszillationen abha¨ngig vom gewa¨hlten Reflex
(in-phase bzw. out-of-phase- Bedingung, siehe Anhang).
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Fig. 3.3: Schematische Darstellung
der layer-by-layer Wachs-
tumsmode und resultieren-
de RHEED-Intensita¨t. Die
RHEED-Oszillationen ko¨nnen
von diffuser Streuung herru¨hren
(d.h. Maxima ergeben sich fu¨r
den rauesten Oberfla¨chenzu-
stand, wie hier skizziert) oder
durch destruktive Interferenz
hervorgerufen werden (Phase
vom Glanzwinkel abha¨ngig).
Hinweise fu¨r ihre Gu¨ltigkeit findet man fu¨r beide Modelle. Eine Unterscheidung ist
u¨ber die Abha¨ngigkeit vom Glanzwinkel mo¨glich. Eine weitere elegante Methode ist
die energieabha¨ngige Messung der RHEED-Intensita¨t (Ausfiltern der inelastisch ge-
streuten Elektronen). In der Realita¨t ko¨nnen jedoch Interferenz und diffuse Streuung
zugleich vorkommen, so dass sich beide Effekte herausmitteln ko¨nnen [23]. Neuere
Forschungsergebnisse zeigen daru¨berhinaus, dass die genaue Phasenlage durch die
molekularen Vorga¨nge auf der Oberfla¨che bestimmt wird [32]. Dabei muss die Bil-
dung von unterschiedlichen Rekonstruktionen in Abha¨ngigkeit der Bedeckung einer
Oberfla¨che beru¨cksichtigt werden [33].
Fig. 3.4: Interferenzmodell fu¨r RHEED-
Reflexintensita¨ten auf einer
Oberfla¨che mit Stufen. Die bei-
den Elektronenstrahlen fu¨hren
zu einem unterschiedlichen
Gangunterschied. (∆1 6= ∆2).
3.2 Photoelektronenspektroskopie
Der Photoeffekt wurde Ende des 19ten Jahrhunderts von Hertz, Lenard und Thomp-
son entdeckt. Die eigentliche Bedeutung erhielt der Versuch jedoch erst nach der
bahnbrechenden Interpretation als ’Quanteneffekt’ durch Albert Einstein [34]. Fu¨r
diese theoretische Arbeit erhielt er 1921 den Nobelpreis. Heute wird der Photo-
effekt in der Grundlagenforschung benutzt als Untersuchungsmethode zum Studium
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der elektronischen Struktur von Festko¨rpern, aber auch von Atomen (Gasen) und
Flu¨ssigkeiten. Der Photonenenergiebereich reicht dabei von wenigen Elektronenvolt
(sog. Ultraviolet Photoemission Spectroscopy: UPS) bis hin zu mehreren Kiloelektro-
nenvolt. Innerhalb dieses Energiebereichs ist es mo¨glich, sowohl Valenzbandstruktu-
ren als auch kernnahe Energieniveaus zu erforschen.
Fig. 3.5: (a) Schematisch skizzierter Photoemissionsprozess. (b) Experimentelles Beispiel
eines Photoemissionsspektrums einer CrPt3 (111)-Oberfla¨che unter Bestrah-
lung mit Synchrotronlicht. Man erkennt sowohl die Rumpfniveaus von Pt und
Cr als auch das (gemeinsame) Valenzband von CrPt3.
Figur 3.5(a) stellt die vereinfachte elektronische Struktur eines Metalls dar. Stark ge-
bundene Elektronen (Rumpfelektronen, engl. core level electrons) spu¨ren ausschließ-
lich das Kernpotential, d.h. ihre Bindungsenergie ist elementspezifisch. Photonen
mit ausreichender Energie ko¨nnen diese Elektronen herausschlagen. Daher kann die
Photoemission zur qualitativen und quantitativen Elementanalyse benutzt werden
(ESCA: Electron Spectroscopy for Chemical Analysis). Aufgrund der hohen Pho-
tonenenergie (keV) spricht man auch von XPS (X-ray Photoemission Spectrosco-
py). Die Photoemissionsspektroskopie schwach gebundener elektronischer Zusta¨nde
ermo¨glicht Aussagen u¨ber Bindungen, Magnetismus oder anderer Kopplungsarten
zwischen Elektronen.
In einem Photoemissionsexperiment wird die Intensita¨t der Photoelektronen als
Funktion der kinetischen Energie Ekin der emittierten Elektronen bei konstanter
Photonenenergie Ephoton = h¯ω gemessen (sog. EDCs: Energy Distribution Curves).
Die Bindungsenergie EB ist die eigentliche physikalische Gro¨ße, die direkt mit Band-
strukturrechnungen verglichen werden kann. Photoelektronen mit der niedrigsten
Bindungsenergie treten mit der gro¨ßten kinetischen Energie aus dem Festko¨rper
(EB = h¯ω − Ekin − Φ, vergleiche Abb. 3.5). Die Autrittsarbeit Φ ist die Differenz
zwischen dem Vakuumpotential Evac und der Fermienergie EF . Diese ist in Metallen
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das ho¨chste besetzte Energielevel, daher wird u¨blicherweise sowohl in Theorie und
Praxis die Bindungsenergie auf EF bezogen, d.h. EB(EF ) = 0. Dies ist mit Hilfe
eines experimentellen Beispiels in Abbildung 3.5(b) illustriert. Mit der Messung der
Bindungsenergie und des Impulses ~k erha¨lt man fast alle Informationen u¨ber die
beteiligten Wellenfunktionen der besetzten Zusta¨nde.
3.2.1 Das ’Drei-Stufen’-Modell der Photoemission
Im ’Drei-Stufen’-Modell der Photoemission (Berglund und Spicer [35, 36]) wird der
Emissionsprozess in drei unabha¨ngige Vorga¨nge aufgeteilt: (1) die optische Anregung
im Innern des Kristalls; (2) der Transport des angeregten Elektrons zur Oberfla¨che;
und (3) der Durchtritt des Elektrons durch die Oberfla¨che ins Vakuum.
(1) Optische Anregung
Die elektronischen Zusta¨nde im Festko¨rper werden durch Ba¨nder mit den Parame-
tern Energie und Impuls beschrieben. Fu¨r Photonenenergien kleiner ca. 60 eV kann
der Impuls des Photons gegenu¨ber dem des Kristallelektrons vernachla¨ssigt wer-
den. Eine optische Anregung ist also ein direkter U¨bergang zwischen Zusta¨nden mit
demselben reduzierten ~k-Vektor (vertikaler U¨bergang, siehe Abb. 3.6). Die innere
Energieverteilung der angeregten Elektronen Nint(E, h¯ω), wobei E die Endzustand-
senergie ist, ist gegeben durch ’Fermis Goldene Regel’:
Nint(E, h¯ω) ∝
∑
f,i
∫
d3~k |Mfi|2 δ[Ef (~k)− Ei(~k)− h¯ω] · δ[E − Ef (~k)]. (3.10)
Dabei bedeuten Ef (~k) bzw. Ei(~k) die Energie des Endzustandes Ψf bzw. des An-
fangszustandes Ψi. Die Endzusta¨nde werden u¨blicherweise durch die Freie-Elektronen-
Na¨herung Ef = h¯k
2/(2m∗) + E0 mit der effektiven Elektronenmasse m
∗ und einem
Grundpotential E0 (vergl. Figur 3.6) approximiert. Die Verwendung der Freien-
Elektronen-Na¨herung wird kontrovers diskutiert. Die Benutzung eines berechneten
Bandstruktur-Endzustandes ist ein besserer Zugang. Bandstrukturrechnungen ho¨her
als 20 eV u¨ber dem Ferminiveau sind jedoch selten in der Literatur zu finden.1 |Mfi|2
ist das Quadrat des Wechselwirkungsoperators H int in der Dipol-Na¨herung:
H int ∝ ( ~A · ~p+ ~p · ~A), (3.11)
wobei ~A das Vektorpotential des eingestrahlten elektromagnetischen Feldes ist. Das
U¨bergangsmatrixelement ha¨ngt von der Photonenenergie und den beteiligten Zu-
sta¨nden ab (Abschnitt 3.2.2). Die erste Deltafunktion in Gleichung (3.10) ist eine
Folge der Energie- und Impulserhaltung, die zweite Deltafunktion bestimmt die ent-
sprechende Endzustandsenergie E. Dies ist zeichnerisch in Abbildung 3.6 durch die
geometrische Konstruktion vertikaler optischer U¨berga¨nge gelo¨st.
Abbildung 3.6 suggeriert, dass jeder U¨bergang zu Gleichung (3.10) beitra¨gt. Dies
wird jedoch durch das Matrixelement vera¨ndert. Die Sta¨rke des U¨bergangs wird
1 Das 3-Stufen-Modell ist ebenfalls eine Na¨herung. Photoemissionsberechnungen stu¨tzen sich
daher meistens auf andere Modelle (z.B. inverse-LEED-Berechnung o.a¨.)
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Fig. 3.6: Optische U¨berga¨nge in einem Photoemissionsprozess. Die Endzusta¨nde (ober-
halb von EF ) sind als Freie-Elektronen-Parabeln angenommen, die besetzte
Bandstruktur ist eine LDA-Bandstruktur von MnPt3.
im wesentlichen durch die Photoionisationswahrscheinlichkeit bestimmt. Diese wird
in Abschnitt 3.2.2 diskutiert. Daru¨berhinaus wird ein optischer U¨bergang durch
die Symmetrie der beteiligten Zusta¨nde bestimmt. Daher lassen sich aus dem Ma-
trixelement Symmetrie-Auswahlregeln entwickeln [37]. Fu¨r Emission senkrecht zur
Oberfla¨che (oder innerhalb einer Spiegelebene, die die Senkrechte entha¨lt) bleibt die
Symmetrie des Endzustandes auch außerhalb des Festko¨rpers erhalten. Die Sym-
metrie des Anfangszustandes ist also die gleiche wie diejenige des Dipoloperators
Hint, der diesen optischen U¨bergang verursacht hatte. Mit bekannter Endzustands-
Symmetrie ko¨nnen alle erlaubten Anfangszusta¨nde bestimmt werden [36].
(2) Transport zur Oberfla¨che
Der dominante Streuprozess, welcher die Anzahl an nicht gestreuten Photoelek-
tronen reduziert, wird fu¨r kinetische Energien gro¨ßer 20 eV durch die Elektron-
Elektron-Wechselwirkung verursacht. Bei kleineren Energien u¨berwiegt die Elektron-
Phonon-Kopplung [38]. Im Detail sind die Prozesse sehr komplex und u¨berdies ma-
terialabha¨ngig. Da diese Details in den seltensten Fa¨llen bekannt sind, benutzt man
eine ’Universalkurve’, die materialunabha¨ngig die Elektronenenergie E mit der mitt-
leren freien Wegla¨nge λ in Beziehung setzt [38]:
λ[nm] = 538 · aMl[nm]
E2[eV 2]
+ 0.41 · aMl[nm]
√
aMl[nm] · E[eV ]. (3.12)
3. In-situ Charakterisierung epitaktischer Schichten 34
aMl ist die Ho¨he einer Monolage. Gleichung (3.12) gilt fu¨r Metalle, Elektronen in
Isolatoren haben eine etwas gro¨ßere mittlere freie Wegla¨nge.
Fu¨r Energien zwischen 10...100 eV ist die mittlere freie Wegla¨nge von Elektronen
kleiner 10 A˚. Daher ist die Photoemissionsspektroskopie eine extrem oberfla¨chen-
empfindliche Technik.
(3) Austritt in das Vakuum
Um die Oberfla¨che durchdringen zu ko¨nnen, mu¨ssen die Photoelektronen eine Po-
tentialbarriere (Austrittsarbeit Φ) u¨berwinden. Dies setzt nicht nur die Energie der
Elektronen um den Wert Φ herab, sondern vermindert auch den k-Vektor ~k⊥ senk-
recht zur Oberfla¨che, wohingegen der k-Vektor ~k‖ parallel zur Oberfla¨che erhalten
bleibt. Mo¨chte man aus der kinetischen Energie Ekin der ausgetretenen Elektronen
den k-Vektor senkrecht zur Oberfla¨che berechnen (mit k‖ = 0, sog. normal emissi-
on), so gilt:
~k⊥ =
√
2m
h¯2
· (Ekin − E0) (3.13)
=
√
2m
h¯2
· (EB + h¯ω − E0)
mit der Bindungsenergie der Bandelektronen EB. Der einzige unbekannte Parameter
in Gleichung (3.13) ist das innere Potential E0. Um dieses zu bestimmen, versucht
man aus den photonenenergieabha¨ngigen Messungen einen Hochsymmetriepunkt,
z.B. den Γ-Punkt, zu identifizieren. Wenn der ~k-Vektor eine Grenze zwischen zwei
Brillouin-Zonen kreuzt, sollte aufgrund der Periodizita¨t im k-Raum ein Extremum
im Verlauf der Bindungsenergie EB auftreten. Mit der Zuordnung dieses Extremums
ist gleichzeitig ~k⊥ und EB bekannt und E0 kann bestimmt werden. Da diese Mes-
sungen die kontinuierliche Vera¨nderung der Photonenenergie erfordert, ko¨nnen sie
nur mit Hilfe von Synchrotronstrahlung durchgefu¨hrt werden. Eine einfachere Me-
thode ist daher die winkelabha¨ngige Messung mit Variation des Emissionswinkels
bei konstanter Photoenenenergie (sog. band mapping). Fu¨r die Winkelabha¨ngigkeit
von k‖ gilt:
k‖ =
√
2m
h¯2
Ekin · sin θ (3.14)
Fu¨r kleine Abweichungen von der Senkrechten kann die A¨nderung des k⊥-Vektors
vernachla¨ssigt werden, und k⊥ wird als konstant (aber nicht null!) angenommen.
Aufgrund des endlichen (meistens auch noch unbekannten) k⊥-Vektors wird das
band mapping nicht entlang einer Hochsymmetrierichtung aufgenommen. Deshalb
ist der Vergleich mit theoretischen Rechnungen oft schwierig, da diese u¨blicherweise
nur in Hochsymmetrierichtungen vero¨ffentlicht werden.
3.2.2 Winkelintegrierte Photoemission und
Photoionisationswahrscheinlichkeit
Wenn die Winkelakzeptanz des Detektors groß ist, wird die k-Information durch
die Integration u¨ber alle Wellenvektoren gemittelt [36]. Solche Messungen lassen
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sich an Einkristalloberfla¨chen durchfu¨hren, bei polykristallinen Oberfla¨chen ist es
jedoch immer die einzige Mo¨glichkeit. Aus diesen Messungen la¨sst sich die sog. joint
density of states ermitteln. Vernachla¨ssigt man alle k- und E-Auswahlregeln, setzt
sich das Photoemissionssignal I(E) aus der partiellen Zustandsdichte (PDOS) Ns
der beteiligten Atomorbitale und ihrer jeweiligen Photoionisationswahrscheinlichkeit
Ps zusammen:
I(E) ∝∑
s
Ns(E) · Ps(E)
Benutzt man Synchrotronstrahlung, so la¨ßt sich die relative A¨nderung der Pho-
toionisationswahrscheinlichkeit benutzen, um die PDOS aus der Photonenenergie-
abha¨ngigkeit der Spektren zu bestimmen. Viele Elektronenzusta¨nde durchlaufen ein
’Cooper Minimum’, an denen die Photoionisationswahrscheinlichkeit zu sehr kleinen
Werten abfa¨llt [39, 40].
Als Alternative bieten sich sogenannte Resonanzen bei bestimmten Photonenener-
gien an, bei denen die Photoemission stark erho¨ht ist [40]. Diese treten auf, wenn
die Bindungsenergie eines Kernschalenzustandes etwas kleiner ist als die Photonen-
energie. Gibt es freie Valenzzusta¨nde oberhalb des Ferminiveaus, so kann das core
level-Elektron diese besetzen. Das Atom kann daraufhin durch einen Augerprozess
(siehe Abschnitt 3.3) relaxieren oder die Emission von Elektronen aus dem Valenz-
band versta¨rken [40]. Eine typische Resonanz tritt in Cr-Verbindungen bei h¯ω ' 40
eV auf, wenn ein Cr 3p-Elektron in einen leeren Cr 3d-Zustand springt.
Fu¨r Messungen mit fester Photonenenergie lassen sich diese Abha¨ngigkeiten nicht
nutzen. Nichtsdestotrotz bleibt die Interpretation eines Photoemissionsspektrums
als gemittelte Zustandsdichte (DOS) immer der erste Ansatz [36].
3.2.3 Modernere Interpretation der Photoemission
Viele Simplifizierungen wurden fu¨r das Drei-Stufen-Modell benutzt. Neueste For-
schungsergebnisse von Photoemissionsstudien an stark korrelierten Systemen (z.B.
Hochtemperatursupraleiter [41], aber auch Mn-Oberfla¨chen (!) [42]) liefern Hinweise
dafu¨r, dass ein Photoemissionsspektrum vorsichtiger analysiert werden muss [43].
Formal betrachtet, ist das Photoemissionssignal eine nichtlineare Responsefunktion
[43]. Dieses la¨sst sich mit Hilfe von hier nicht weiter zu spezifizierenden Vereinfa-
chungen als Einteilchen-Spektralfunktion
A(k, ω) = −(1/pi)ImG(k, ω + i0+) (3.15)
beschreiben [44]. A(k, ω) beinhaltet die u¨blichen Bandstrukturgro¨ßen (DOS etc.),
aber auch Vielteilcheneffekte wie die Lebensdauer 0+ durch Elektron-Elektron-Wech-
selwirkungen und Endzustandsaufspaltungen, G ist die Greensche Funktion. Die
Intensita¨t in einem ARUPS-Experiment ist dann [45]:
I(k, ω) = I0(k)f(ω)A(k, ω) (3.16)
Der Vorfaktor I0(k) hat die Eph− und k− Abha¨ngigkeit vom Elektron-Photon-
Matrixelement |M |2, seine Abha¨ngigkeit von der Photonenenergie und -polarisation
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und vom Endzustand entspricht der Diskussion im Rahmen des Drei-Stufen-Modells.
Der entscheidende Punkt ist, dass I0 keine signifikante ω oder Temperaturabha¨ngig-
keit T hat [45]. In erster Na¨herung wird die Form einer EDC-Kurve bestimmt durch
die Spektralfunktion A(k, ω) und die Fermifunktion f(ω) = 1/(exp h¯ω
kBT
+ 1).
Zur Veranschaulichung ist in Abbildung 3.7 das Spektrum einer Pd (111)-Oberfla¨che
dargestellt (normal emission, He I - Linie, Raumtemperatur). Zusa¨tzlich ist eine
Vergro¨ßerung des Spektrums in der Na¨he der Fermikante mit theoretischem Verlauf
der Fermifunktion gezeigt.
Fig. 3.7: EDC einer Pd (111) Oberfla¨che (normal emission, He I Linie, Energieauflo¨sung
25 meV, Raumtemperatur). Zusa¨tzlich ist eine Vergro¨ßerung des Spektrums
in der Na¨he der Fermikante mit dem Verlauf der Fermifunktion bei 300 K
dargestellt.
Die Breite der Fermifunktion betra¨gt ca. 50 meV bei Raumtemperatur. Die experi-
mentelle Kurve ist sehr gut angepasst, eine kleine zusa¨tzliche Verbreiterung ergibt
sich durch die Analysatorauflo¨sung von hier 25 meV. Das Drei-Stufen-Modell sagt
ein Spektrum mit drei Strukturen voraus. Die Einteilchen-Bandstruktur hat ein
sd-Band und vier d-Ba¨nder, von denen zwei entartet sind am Γ′-Punkt [46], d.h.
drei optische U¨berga¨nge sind mo¨glich. Aussagen u¨ber die Linienformen gibt es im
Drei-Stufen-Modell nicht, die Breite wird danach nur bestimmt u¨ber die experi-
mentelle Energie- und Impulsraumauflo¨sung (Abscha¨tzung ∆E < 300 meV). In der
Tat sind im Experiment zwei Peaks zu sehen, die den d-Ba¨ndern zuzuordnen sind
(Γ′12,Γ
′
25), das sd-Band ist aufgrund des kleinen U¨bergangsmatrixelements nicht zu
sehen (Fig. 3.7). Die Halbwertsbreite der Peaks von ca. 900 meV ist jedoch erheb-
lich gro¨ßer als in der oben gemachten Abscha¨tzung. Dies ist eine direkte Konsequenz
aus Gleichung (3.16): An der Fermikante ist das Spektrum durch die Fermifunkti-
on bestimmt, fu¨r ho¨here Bindungsenergien ist sie eins. Dort wird das Spektrum
von der Spektralfunktion dominiert, die bei d-Elektronen meist ein recht breites
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Spektrum ergibt. Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass Vielteilcheneffek-
te (vereinfacht: Lebensdauer der Elektronen2) zu einer Verbreiterung der Spektren
um mehrere 100 meV fu¨hren, was erheblich gro¨ßer ist als die typische Auflo¨sung
eines ARUPS-Aufbaus [36].
Als ein Problem stellt sich dies bei der Interpretation von ARUPS-Messungen durch
Bandstrukturu¨berga¨nge heraus. Insbesondere bei Materialien mit einer Bandstruk-
tur aus vielen aufgespaltenen Ba¨ndern ist die Auflo¨sung dieser Ba¨nder selten mo¨glich.
Das wichtigste Beispiel in dieser Arbeit sind MnPt3 und CrPt3 (Kapitel 6). Aber
auch bei auf den ersten Blick ’simplen’ Bandstrukturen sind U¨berraschungen mo¨glich:
Die aus der Photoemission an Gd bestimmte Dispersion der vier (!) 5d6s Ba¨nder
la¨sst sich nicht in U¨bereinstimmung mit der Theorie bringen [47]. Auf der anderen
Seite lassen sich andere wichtige physikalische Informationen aus der Spektralfunk-
tion gewinnen, insbesondere bei der Messung von Nicht-Fermi-Systemen wie den
Hochtemperatursupraleitern, siehe z.B. [41] oder Schwere-Fermionensystemen, siehe
z.B. [48].
3.3 Augerelektronenspektroskopie
Die Technik der Augerelektronenspektroskopie ist eine der a¨ltesten Oberfla¨chencha-
rakterisierungsmethoden. Der dieser Spektroskopie zugrundeliegende Prozess ist der
Augerprozess, dargestellt in Abbildung 3.8. Wird ein Elektron mit einer hohen Bin-
dungsenergie aus einem Atom entfernt (hier aus der K-Schale), entsteht ein Loch,
das durch ein Elektron mit niedrigerer Bindungsenergie (hier aus der L1-Schale)
aufgefu¨llt werden kann. Der aus beiden Prozessen resultierende Energieu¨berschuss
wird zur Aussendung eines Photons (sog. charakteristische Ro¨ntgenstrahlung, ent-
deckt von Moseley 1906) oder zur Emission eines Elektrons (hier aus der L2,3-Schale
⇒ KLL-Augerelektron) benutzt. Dieser Relaxationsprozess wurde 1920 von Pier-
re Auger entdeckt. Die Wahrscheinlichkeit, mit der der jeweilige Prozess auftritt,
Fig. 3.8: Schematisch dargestellte Emission ei-
nes KLL Augerelektrons.
ha¨ngt sowohl von der Ordnungszahl Z als auch der beteiligten Schale des Atoms
ab. Grob abgescha¨tzt, sinkt die Wahrscheinlichkeit des Augerprozesses mit steigen-
der Ordnungszahl (der Prozess der charakteristischen Ro¨ntgenstrahlung verha¨lt sich
gegenla¨ufig). Die kinetische Energie des Augerelektrons kann direkt aus Abbildung
3.8 entnommen werden:
Ekin = EK − EL1 − EL23 − C − Φ. (3.17)
2 Bei lokalisierten Elektronenzusta¨nden (z.B. 4f-Elektronen in Eu) werden die angeregten Mul-
tipletts oft sogar aufgelo¨st.
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Dabei sind Ei die Energien der entsprechenden Schalen, Φ die Austrittsarbeit und C
ein Korrekturterm. C hat seinen Ursprung in Elektronenkorrelationen. Die wa¨hrend
des Prozesses generierten Lo¨cher fu¨hren zu komplexen quantenmechanischen Wech-
selwirkungen, die die Energie der Zusta¨nde im angeregten Atom vera¨ndern.
Daru¨berhinaus werden auch die kernnahen Zusta¨nde durch die chemische Umgebung
beeinflusst. Diese Wechselwirkung ist in der Regel nicht zufriedenstellend mathema-
tisch beschreibbar, da die a¨ußeren chemischen Potentiale ebenfalls in ihren angereg-
ten Zusta¨nden beschrieben werden mu¨ssen [49]. Eine weitere Schwierigkeit ist, dass
die ’fertigen’ Augerelektronen auf ihrem Weg durch den Kristall mit den Kristal-
lelektronen wechselwirken (Beugungseffekte, inelastische Streuung etc.). Als nullte
Na¨herung wird die Wechselwirkung des Augerprozesses mit der chemischen Umge-
bung durch eine ’chemische Verschiebung’ der Potentiale angenommen. Durch einen
Vergleich mit empirisch gewonnenen Daten lassen sich so Elektronenverschiebungen
(z.B. bei ionogenen Verbindungen) nachweisen [50].
Auf der anderen Seite ist die Augerelektronenspektroskopie fu¨r die qualitative che-
mische Analyse problemlos [51]. Das gemessene Spektrum wird mit publizierten
Spektren verglichen, da alle Elemente mit Ausnahme von Wasserstoff und Heli-
um charakteristische KLL, LMM und MNN Augeru¨berga¨nge im Energiebereich von
0...2000 eV zeigen. Die sta¨rksten Augerlinien liegen tabelliert vor (Standards: z.B.
[52, 53]) und sind fu¨r die in dieser Arbeit wichtigen Systeme im Anhang aufgefu¨hrt.
Die quantitative chemische Analyse ist dagegen schon etwas schwieriger, da am
Augerprozess sehr viele Parameter beteiligt sind. Die Intensita¨t einer Augerlinie des
Elements i ist nach [53]:
N(E) = g(E) · J · rxi ·
∞∑
n=0
(Nxi )nσi exp
( −ndx
λi cos θ
)
(3.18)
mit
• g(E) Transmissionsfunktion des Analysators
• J Elektronenfluss des Prima¨rstrahls
• rxi Ru¨ckstreufaktor (backscattering factor)
• (Nxi )n Anzahl der Atome pro Fla¨che der nten Ebene (die 0te Ebene ist die
Oberfla¨che)
• σi cross section (Wahrscheinlichkeit) der Augerelektronenemission
• dx interatomarer Abstand zwischen den Ebenen
• λi mittlere freie Wegla¨nge der Elektronen
• θ Austrittswinkel der Elektronen relativ zur Oberfla¨chennormalen.
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Viele dieser Parameter ko¨nnen nicht absolut berechnet werden. Daher wird ein Ka-
librierstandard verwendet, um die Zusammensetzung einer bina¨ren Legierung zu
bestimmen. Dieser ist im Anhang aufgefu¨hrt.
Die Abha¨ngigkeit des Signals von der Austrittstiefe und des Emissionswinkel kann
zur Detektion der Elementverteilung an der Oberfla¨che genutzt werden.
4. HERSTELLUNG EPITAKTISCHER SCHICHTEN
Mit Ausnahme sehr spezieller Verfahren zur Herstellung amorpher Materialien fu¨hrt
ein Phasenu¨bergang gasfo¨rmig-fest zu einem kristallinen Wachstum. Dieser unter
Umsta¨nden sehr komplexe Vorgang wird jedoch von vielen a¨ußeren Bedingungen
beeinflusst und vera¨ndert. Ein gezielt manipulierbares und kontrollierbares Kristall-
wachstum (’Materials Engineering’) fu¨hrte zur Entwicklung der Molekularstrahl-
epitaxie, deren Grundlagen im folgenden na¨her erla¨utert werden sollen.
Die Molekularstrahlepitaxie (engl. molecular beam epitaxy, MBE) bezeichnet Pro-
zesse, bei denen ein atomarer oder molekularer Strahl definierter Zusammenset-
zung aus einer oder mehrerer Komponenten im Ultrahochvakuum auf ein Substrat
gerichtet wird und auf diesem aufgrund chemischer Reaktionen in einkristalliner
Form kondensiert [23, 57, 58, 59]. Die MBE stellt sowohl große Anforderungen an
das experimentelle Equipment als auch große Erwartungen an das Ergebnis: Eine
einkristalline Schicht definierter chemischer Zusammensetzung und Struktur. Die
Auswahl eines geeigneten einkristallinen Substrates und optimierter Wachstumsbe-
dingungen (im wesentlichen Substrattemperatur und Wachstumsrate) in einer Ul-
trahochvakuumumgebung gewa¨hrleistet das Wachstum einer einkristallinen Schicht
hoher Perfektion. Ein wesentlicher Vorteil der Molekularstrahlepitaxie gegenu¨ber
anderen Epitaxieformen ist die Mo¨glichkeit der Verwendung verschiedenster in-situ
Charakterisierungsmethoden. Neben der Kontrolle der Wachstumsparameter haben
sich einige Methoden zu Standardverfahren in der Festko¨rperphysik etabliert. In den
folgenden Abschnitten werden die theoretischen Grundlagen der Molekularstrahle-
pitaxie dargestellt, soweit sie fu¨r das Versta¨ndnis der Arbeit relevant sind.
Zuna¨chst werden einige allgemeine Grundlagen der Oberfla¨chenphysik und der pha¨no-
menologischen Wachstumstheorien dargelegt. Es folgt der experimentelle Aufbau.
Die Vielzahl der im Rahmen dieser Dissertation behandelten Materialsysteme wird
dazu benutzt, allgemeine Trends mit Hilfe pha¨nomenologischer Theorien aufzustel-
len. Abweichungen und Besonderheiten spezieller Wachstumsmoden erfordern je-
doch eine genauere Vorgehensweise. Die dort beno¨tigten Modelle werden anhand
der jeweilig konkreten Problemstellung in den Ergebnisabschnitten der Dissertation
behandelt.
4.1 Grenzschicht und Orientierung
Die Orientierung macht per Definition das Wesen der Epitaxie aus bzw. ist die
Voraussetzung fu¨r das Zustandekommen der einkristallinen Schicht. Die Anordnung
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von Schicht- und Substratgitter relativ zueinander la¨sst sich durch vier Parameter
charakterisieren [58]. U¨blich und anschaulich ist die Angabe von
• zwei parallelen Netzebenen
(hkl) Schicht || (h′k′l′) Substrat (= Auflage)
• und zwei koinzidierenden Gittergeraden in diesen Netzebenen
[uvw] Schicht || [u′v′w′] Substrat (= azimutale Orientierung).
Außer fu¨r den Fall der Homoepitaxie werden Schicht und Substrat durch eine Grenz-
fla¨che getrennt. Die potentielle Energie dieser Grenzfla¨che wird entscheidend u¨ber
die Gro¨ße der sog. Gitterfehlanpassung (engl. misfit) f beeinflußt:
f =
aS − aE
aE
(4.1)
Dabei ist aS die in-plane Volumengitterkonstante des Substrates, aE die des Schicht-
materials. Die Anpassung des Epilayers an die Gitterkonstante des Substrates kann
auf verschiedene Arten erfolgen:
• inkoha¨rentes Wachstum: Es gibt keine periodische oder langreichweitige An-
passung.
• koha¨rentes (oder pseudomorphes) Wachstum: Hier wird die epitaktische Schicht
in Richtung der Wachstumsebene im Fall einer positiven Gitterfehlanpassung
(f > 0) um die Differenz der Gitterkonstante gedehnt, im Fall einer negati-
ven Gitterfehlanpassung gestaucht. Theoretisch wird auch auf das Substrat
die gleiche Kraft ausgeu¨bt (actio=reactio). Da dieses jedoch sehr viel dicker
ist als die Schicht, kann die resultierende Verformung vernachla¨ssigt werden.
• Semikoha¨rentes Wachstum findet nach plastischer Relaxation der epitakti-
schen Schicht (Einbau von Versetzungen) statt.
Fig. 4.1: (a) inkoha¨rentes, (b) pseudomorphes und (c) semikoha¨rentes Wachstum.
In Abbildung 4.1 sind die oben beschriebenen Punkte schematisch dargestellt. Das
gitterangepaßte Wachstum wird mit einer zur Schichtdicke proportionalen Span-
nungsenergie erkauft [59]. Ist die Summe der Energien der mo¨glichen Gitterverset-
zungen gro¨ßer als die Spannungsenergie, so kann das Gitter plastisch relaxieren (⇒
semikoha¨rentes Wachstum). Die Schichtdicke zu diesem Zeitpunkt wird als kritische
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Schichtdicke bezeichnet. Der Zeitpunkt der Relaxation ha¨ngt entscheidend von der
Gro¨ße der Gitterfehlanpassung und den mechanischen Eigenschaften des Schichtma-
terials ab. Daru¨berhinaus spielen die Art und Richtung der Versetzungen und deren
Energien eine große Rolle. Diese Gro¨ßen sind allerdings materialspezifisch und ex-
perimentell wie theoretisch schwierig zu ermitteln.
Durch gitterangepasstes Wachstum lassen sich Materialien mit Kristallstrukturen
herstellen, die in der Natur nicht existieren. Ein popula¨res Beispiel ist Ni auf Cu [73].
Der ferromagnetische Ni-Film wird tetragonal verzerrt, so dass sich seine magneti-
schen Eigenschaften vera¨ndern (Curie-Temperatur und magnetische Anisotropie).
Ein a¨hnlicher Effekt wurde fu¨r die vera¨nderte Curie-Temperatur von verspannten
MnxPt1−x-Filmen vorgeschlagen [74, 75].
Die Bildung von Gitterfehlern (Versetzungen, Inseln etc.), die mit steigender Gitter-
fehlanpassung immer wahrscheinlicher werden, verringert die Perfektion eines epi-
taktischen Films. In der Regel wird daher versucht, die Gitterfehlanpassung so klein
wie mo¨glich zu halten [59].
Außer durch gitterangepasstes Wachstum ko¨nnen Verspannungen im Film durch
Sto¨ichiometrie- oder Morphologiea¨nderungen wa¨hrend des Wachstumsprozesses [58]
oder durch thermische Spannungen erzeugt werden. Letztere entstehen, wenn Film
und Substrat unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzen. Wird
bei hohen Substrattemperaturen aufgewachsen, so kommt es nach Abku¨hlung auf
Raum- (oder Mess-) Temperatur zu einer Verspannung zwischen Film und Sub-
strat (engl. clamping). Diese Verspannungen ko¨nnen daher auch bei polykristallinen
Filmen auftreten [60]. Ein vergleichbarer Effekt ist beobachtbar, wenn der Film
nachtra¨glich in seiner mikroskopischen Struktur vera¨ndert wird, z.B. durch Wasser-
stoffbeladung bei sog. ’schaltbaren Spiegeln’ [76, 79]. Der Abbau der in diesem Fall
sehr großen Verspannung fu¨hrt zu interessanten neuen Effekten, die in Kapitel 7.2
diskutiert werden.
4.2 Atomare Prozesse auf einkristallinen Oberfla¨chen
Das Wachstum epitaktischer Schichten wird durch eine Vielzahl atomarer Prozesse
bestimmt. Eine ausfu¨hrliche Betrachtung der wesentlichen Wachstumsmechanismen
findet sich bei [23, 58, 59, 60]. Der MBE-Prozess kann in drei Teile gesplittet werden:
Den externen Transport, die Nukleation (Keimbildung) und die Oberfla¨chendiffusion
mit schlussendlicher Anlagerung an den Kristall. Die Prozesse sind schematisch in
Abbildung 4.2 am sogenannten Kosselkristall dargestellt.
Die Adsorption des aufwachsenden Materials in atomarer oder molekularer Form
bildet die Voraussetzung fu¨r das epitaktische Wachstum. Wenn das Material in
molekularer Form adsorbiert wird (z.B. Bi, siehe [61]), so muss es zuerst auf der
Oberfla¨che dissoziieren, bevor die Moleku¨le in den Kristallverband eingebaut wer-
den kann. Nach der Adsorption kann das Material wa¨hrend der gesamten Diffusions-
phase auf der Oberfla¨che diffundieren. Unterstu¨tzt durch die Diffusion der Adatome
ko¨nnen diese auf der Oberfla¨che kink-Positionen (= Eckplatz mit hoher potentiel-
ler Energie, siehe Abbildung 4.2) einnehmen. Dies ist dadurch mo¨glich, dass sich
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ein Atom an eine Wachstumsinsel anschliesst, oder dass ein Adatom an einem Git-
terbaufehler gebunden wird. Es besteht allerdings auch die Mo¨glichkeit, dass ein
Adatom nach einer gewissen Zeit auf der Oberfla¨che wieder desorbiert. Das Verha¨lt-
nis zwischen Adsorption und Desorption wird Haftkoeffizient h genannt. Eine hohe
Adatombeweglichkeit minimiert die Wahrscheinlichkeit von Gitterbaufehlern [58].
An dieser Stelle soll die in der Materialwissenschaft u¨bliche Einheit Monolage (ML)
Fig. 4.2: Schematische Darstellung der Prozesse zwischen der Gasphase und dem kri-
stallinen Zustand. Aus [58].
definiert werden. Die Dicke einer Monolage aML eines isotropen Materials mit Dichte
ρ, der Zahl an Atomen pro Einheitszelle n und dem Molekulargewicht der Einheits-
zelle M ist [23]:
ρ · n ·NA · aML =M
NA ist die Avogadrokonstante. Bei kristallinen Schichten muss die Orientierung
beru¨cksichtigt werden.
Unter energetischen Gesichtspunkten sind die Adatombindungsenergien EA und die
Diffusionsenergien ED die zentralen materialspezifischen Gro¨ßen. Zusammen mit
den a¨ußeren Transportvorga¨ngen und der Substrattemperatur bestimmen sie im
wesentlichen die kinetischen Abla¨ufe auf der Oberfla¨che.
Aufbauend auf dieser qualitativen Beschreibung lassen sich zwei grundlegende Pro-
zessverfahren zur Herstellung mo¨glichst perfekter Kristalle diskutieren: Verfahren,
die Wachstumsbedingungen anstreben,
1. bei denen die Desorption die Diffusion begrenzt,
2. bei denen die Anlagerung an Stufen oder Wachstumsinseln den Diffusionsvor-
gang abbricht.
Das erste Verfahren wird ha¨ufig in der Halbleiterepitaxie verwendet (z.B. GaAs).
Der Haftkoeffizient von Ga ist nahezu Eins innerhalb des u¨blichen Temperatur-
bereichs und bestimmt die Wachstumsrate. Die Arsen-Abscheiderate wird um ein
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Vielfaches ho¨her eingestellt als die des Ga. Eine hohe Substrattemperatur ermo¨glicht
den sto¨ichiometrischen Einbau des As in die GaAs-Oberfla¨che, da das u¨berschu¨ssige
As wieder desorbiert.
Fu¨r die meisten U¨bergangs- und Edelmetalle ist die Adsorptionsenergie jedoch we-
sentlich gro¨ßer als die Diffusionsenergie. Die Diffusion wird daher nicht durch die
Desorption, sondern durch die Anlagerung an Gitterfehler (Stufen etc.) begrenzt.
Diese nehmen mit ho¨herer Temperatur bis hin zum Schmelzen zu (thermische Rau-
igkeit). Eine Abscha¨tzung des Optimums zwischen Adatombeweglichkeit und Rau-
igkeit fu¨hrt zur sog. ’Goldenen Regel der Epitaxie’: Die optimale Substrattemperatur
fu¨r eine Wachstumsrate von 1 ML/s liegt bei ca. 2/3 der Schmelztemperatur [60].
4.3 Kristallwachstumsmoden
Bisher nicht betrachtet wurden der Verlauf des Kristallwachstums und der Einfluß
des Substrats auf das Ergebnis des Schichtwachstums. Da die Detailvorga¨nge sehr
komplex sind, wird fu¨r eine erste Abscha¨tzung eine pha¨nomenologische Unterteilung
des Kristallwachstum in drei Wachstumsmoden vorgenommen, die in Abbildung 4.3
dargestellt sind. Basierend auf der Arbeit von Bauer [62] lassen sich die einzelnen
Moden erkla¨ren, wenn man die freien Energien der Oberfla¨che zwischen Substrat und
Vakuum γSV , zwischen Epilayer und Vakuum γEV und die freie Energie zwischen
Fig. 4.3: Schematische Darstellung
der drei Wachstumsmo-
den: (a) Volmer-Weber,
(b) Frank-van der Merwe,
(c) Stranski-Krastanov.
Substrat und Epilayer γSE (sog. Grenzfa¨chen- oder Interfaceenergie) in Beziehung
setzt. Im Fall
γEV + γSE < γSV (4.2)
wird die Gesamtenergie des Systems minimiert, wenn die jeweilige Oberfla¨che mo¨g-
lichst vollsta¨ndig bedeckt wird. Bleibt die Relation u¨ber die Gesamtschichtdicke er-
halten, bildet sich ein sogenanntes Franck-van-der-Merwe- oder layer-by-layerWachs-
tum aus [62]. Gilt im Gegensatz dazu
γEV + γSE > γSV , (4.3)
so ist die Bildung von dreidimensionalen Wachstumsinseln auf der Oberfla¨che ther-
modynamisch bevorzugt. Ein solches Wachstum nennt man auch Volmer-Weber-
Mode [62, 63]. Ferner existiert eine dritte Wachstumsmode, die Stranski-Krastanov-
Mode, die in gewisser Weise eine Zwischenstellung zwischen beiden Moden einnimmt
[62, 64]. Sie zeichnet sich dadurch aus, dass es, nachdem mit der Startbedingung
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(4.2) eine gewisse Anzahl von Monolagen in einer van-der-Merwe-Mode aufwachsen,
fu¨r das weitere Wachstum energetisch vorteilhafter ist, Wachstumsinseln zu bilden.
Diese Mode findet sich ha¨ufig bei Systemen mit starker (negativer) Wechselwirkung
zwischen Substrat und Epilayer, deren Einfluss mit steigender Schichtdicke abnimmt.
Eine andere Ursache ist das Auftreten von Verspannungen im wachsenden Kristall,
deren Energie mit der Schichtdicke zunimmt.
Die Oberfla¨chenenergien der meisten Metalle sind signifikant gro¨ßer als die von Isola-
torkristallen. Das bedeutet, dass bei Vernachla¨ssigung der Grenzfla¨chenenergie eine
Volmer-Weber-Mode fu¨r das Wachstum dieser Metalle auf Isolatoren vorhergesagt
wird [62].
4.4 Experimenteller Aufbau
Die MBE ist in einem Reinraum untergebracht, in dem auch die Probenpra¨paration
und -aufbereitung stattfindet. Das UHV-System kann in zwei Teile aufgeteilt werden,
die Analysenkammer mit UPS (Ultraviolett Photoelectron Spectroscopy) und AES
(Auger Electron Spectroscopy) und die Wachstumskammer. Beide Kammern sind
u¨ber eine Schleuse miteinander verbunden (sog. Load-Lock), diese wird mit Hilfe
einer 450 l/s Turbomolekularpumpe (Balzers 520) und einer Drehschieberpumpe
evakuiert [80]. Die Wachstumskammer ist mit einer 400 l/s Ionengetterpumpe und
einer Titansublimationspumpe ausgeru¨stet, die u¨ber ein UHV-Ventil an die Kammer
angebaut sind. Ein Ku¨hlmantel fu¨r LN2 ist oberhalb der Verdampferebene in die
Kammer eingebaut und bedeckt die gesamten Kammerwa¨nde. Auf diese Weise kann
im UHV-System ein Druck von ca. 5 · 10−11 mbar erzeugt werden [81].
Am wassergeku¨hlten Boden der Wachstumskammer sind sechs Quellenports fu¨r die
Festko¨rper-Effusionsquellen angebracht. Diese sind so angeordnet, dass die Haupt-
achse der Quellen auf das Zentrum des Substrathalters zeigen. Zusa¨tzlich besitzt das
MBE-System einen Flansch fu¨r den Elektronenstrahlverdampfer. Abbildung 4.4 gibt
einen schematischen U¨berblick u¨ber die geometrische Anordnung des MBE-Systems.
Der Substrathalter besteht aus einer Tantalheizung, unter die ein Molybda¨nproben-
halter mit Hilfe einer Auflage gefu¨hrt wird. Der Probenhalter kann um 360◦ um
die Hauptachse gedreht werden, so dass sich ein beliebiger Azimut fu¨r den Elektro-
nenstrahl des RHEED-Systems einstellen la¨sst. Theoretische Grundlagen zur Funk-
tionsweise von RHEED finden sich in Kapitel 3.1. Das RHEED-System besteht
im wesentlichen aus einer Elektronenkanone, einem Fluoreszenzschirm und einer
Rechner-Auswerteeinheit. Mit Hilfe der Elektronenkanone kann ein Elektronenstrahl
mit Elektronenenergien bis zu 35 keV unter einem Einfallswinkel θ (0 < θ < 2◦) und
einem beliebigen Azimut φ auf die Proben fokussiert werden. Auf der gegenu¨ber-
liegenden Seite der Elektronenkanone ist ein Leuchtschirm angebracht, auf dem ein
Beugungsbild der zu untersuchenden Oberfla¨che entsteht. Die Beugungsbilder des
RHEED-Systems ko¨nnen zusa¨tzlich mit Hilfe einer Kamera, einer PC-Einsteckkarte
und einer Auswerte-Software auf einem PC weiterverarbeitet werden.
Ein Hauptshutter unterhalb des Manipulators gestattet das O¨ffnen der Effusions-
zellen und des Elektronenstrahlverdampfers, ohne den Manipulator bzw. die Probe
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Fig. 4.4: Schematische Darstellung der wesentlichen Komponenten des MBE-Systems.
zu bedampfen. Mit Hilfe des Substrat-Manipulators la¨sst sich die Probe im UHV in
x, y und z-Richtung verschieben. Der Substrathalter besteht aus einer Molybda¨n-
Scheibe, die in der Na¨he der Heizspiralen befestigt wird. Die Regelung der Tem-
peratur bzw. Heizleistung wird dabei von einem PID-Regler (Proportional Integral
Differential) u¨bernommen. Die Heizung des Substrates geschieht dabei u¨ber die
Strahlungswa¨rme der Tantaldrahtheizung. Die Messung der Temperatur wird mit
Hilfe eines Thermoelements, das in der Na¨he der Substratheizung angebracht ist,
durchgefu¨hrt.
Da die Positionierung des Thermoelements direkt an der Substratoberfla¨che nicht
mo¨glich ist, ko¨nnen zwischen der gemessenen Temperatur des Thermoelements und
der wahren Substratoberfla¨chentemperatur relativ große Diskrepanzen entstehen, so
dass eine Kalibrierung der Substrattemperatur no¨tig ist.
Die Kalibrierung der Substrattemperatur wurde mit Hilfe der bekannten Schmelz-
punkte von Blei (TSchmelz = 328
◦C), Indium (TSchmelz = 157
◦C) und Aluminium
(TSchmelz = 620
◦C) und mittels der Deoxidationstemperatur von GaAs (TDeox =
583◦C) durchgefu¨hrt [68, 61]. Die vom Thermoelement angezeigten Temperaturen
ko¨nnen dann mit den Schmelztemperaturen bzw. der Deoxidationstemperatur vergli-
chen werden. Abbildung 4.5 zeigt den schematischen Aufbau und die Kalibrierkurve.
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Fig. 4.5: Kalibrierkurve und Schemazeichnung der Probenheizung.
4.4.1 Effusionsquellen
Die Generation von homogenen Materialflu¨ssen hoher Reinheit und hoher zeitlicher
Konstanz stellt eine Grundvoraussetzung fu¨r eine erfolgreiche Molekularstrahlepita-
xie dar. Die thermische Verdampfung fester Materialien ist die ha¨ufigste Methode,
diese Materialflu¨sse zu realisieren. Basierend auf der kinetischen Gastheorie la¨sst sich
die thermische Verdampfungsrate R (entspricht der Anzahl an Teilchen pro Zeitein-
heit dN
dt
und Fla¨che A) von einer Oberfla¨che mit Hilfe der Hertz-Knudsen-Gleichung
[23] beschreiben:
R =
1
A
dN
dt
= αν(peq − p0)
√
NA
2piMkBT
(4.4)
Dabei sind peq und p0 der Sa¨ttigungs- und Hintergrunddampfdruck der verdampfen-
den Materialien. Der Hintergrunddampfdruck kann fu¨r MBE-Systeme (p0 < 1 · 10−9
mbar) vernachla¨ssigt werden. NA ist die Avogadrokonstante, M das Molekularge-
wicht, kB die Boltzmannkonstante und T die Verdampfungstemperatur. αν(≤ 1) ist
ein Verdampfungskoeffizient, mit dessen Hilfe beru¨cksichtigt wird, dass die Verdamp-
fung immer kleiner oder gleich dem theoretischen Wert ist. Eine Abweichung vom
theoretischen Wert kann z.B. durch Verunreinigungen auf der Oberfla¨che hervorge-
rufen werden [23]. Der Sa¨ttigungsdampfdruck eines festen Stoffes ist eine eindeutige
Funktion der Temperatur [65]:
peq = C · e
−∆H
kBT (4.5)
Dabei ist C eine materialabha¨ngige Konstante, ∆H die Sublimationsenthalpie. Unter
zusa¨tzlicher Beru¨cksichtigung der Temperaturabha¨ngigkeit der Sublimationswa¨rme
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Fig. 4.6: Aufbau einer Effusionszelle vom
LTC-Typ [23].
ergibt sich ein komplizierterer Zusammenhang [23]. Innerhalb kleiner Temperatu-
rintervalle kann dies vernachla¨ssigt werden, so dass sich mit R ∝ peq (Gleichung
(4.4)) ein linearer Zusammenhang zwischen lnR und der reziproken Temperatur
ergibt. Vom experimentellen Gesichtspunkt ist es wichtig, eine absolute Abschei-
derate von ca. 1 Ml/s am Ort des Substrates zu erreichen. Dies ha¨ngt, wie oben
gezeigt, hauptsa¨chlich von der Materialkonstante ∆H ab. Fu¨r Materialien mit klei-
nerer Sublimationsenergie (z.B. Bi) reichen daher Betriebstemperaturen um 600◦C,
andere mu¨ssen bei Temperaturen gro¨ßer 1000◦C verdampft werden (siehe Tab. 4.1,
eine Zusammenstellung von Abscheideraten und Verdampfungstemperatur fu¨r MBE
findet sich in [82]). Dies stellt eine hohe Anforderung an die benutzten Effusionszel-
len. Sogenannte LTC (low temperature cell) - Typen ko¨nnen mit Temperaturen bis
1000◦C betrieben werden, bei ho¨heren Temperaturen kann es zum Zersetzen von Iso-
lierbauteilen (meistens Bornitrid) kommen. Der typische Aufbau einer Effusionszelle
ist in Abbildung 4.4.1 gezeigt.
Verdampfungs- Tiegel- Betriebs- Wachstums-
material material temperatur [◦C] rate [A˚/s] Zelltyp
Mn Mo 1050 0.1 HTC
Cr Mo 1400 0.1 HTC
Bi Mo 600 0.6 LTC
Eu Ta 650 1.5 LTC
CaF2 Ta 1300 0.5 HLC
Tab. 4.1: Tiegelmaterial, typische Betriebstemperatur und Wachstumsraten und Zelltyp
der benutzten Effusionszellen.
HTC (high temperature cell) - Typen sind konstruktiv derart gestaltet, dass neben
dem Tiegel ausschließlich Bauteile aus hochsiedenen Metallen (Ta, Nb, Mo o.a¨.) in
Kontakt mit der hohen Betriebstemperatur kommen. Dieser Typ kann mit Tem-
peraturen bis zu 2000◦C betrieben werden [81]. Tabelle 4.1 listet die verwendeten
Materialien und Zelltypen auf. Eine Besonderheit stellt die HLC-(hot lip cell)-Quelle
dar. Materialien, die im festen Zustand verdampft werden (z.B. CaF2), ko¨nnen sich
an ku¨hleren Orten noch innerhalb des Verdampfungstiegels abscheiden und damit
die Quelle ’zuwachsen’. Um dies zu vermeiden, wird die Tiegeloberkante (die ’Lippe’)
auf einer etwas ho¨heren Temperatur als das zu verdampfende Material gehalten.
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4.4.2 Elektronenstrahlverdampfer
Die Verdampfung von Materialien wie Pt oder Nb erfordert Temperaturen von u¨ber
2000◦C. Fu¨r diese Materialien wird ein Elektronenstrahlverdampfer verwendet. Lite-
ratur zu Verdampfungscharakteristika findet man in [82, 83]. Das Prinzip des Elek-
tronenstrahlverdampfers basiert auf der lokalen Erhitzung einer Materialoberfla¨che
durch den Beschuß mit hochenergetischen Elektronen (E = 5...10 keV). Das Mate-
rial befindet sich in einer wassergeku¨hlten Tiegelhalterung, so dass an der Material-
oberfla¨che bis zu 3000◦C erreicht werden ko¨nnen bei gleichzeitiger nur moderater
Erwa¨rmung des Tiegels. Die Tiegelhalterung ist als Revolver konstruiert, um vier
verschiedene Materialien (Pt, Pd, Nb, Y) verdampfen zu ko¨nnen.
Im Gegensatz zu den thermischen Quellen gibt es keine eindeutige Zuordnung von
a¨ußeren Parametern (z.B. Temperatur oder Leistung) zur Verdampfungsrate der
Quelle. Daher muss die Rate des Verdampfers simultan kontrolliert und gesteuert
werden, um einen stabilen Materialfluss u¨ber einen großen Zeitraum zu gewa¨hrleisten
(rate-controller mit Schwingquarz).
4.4.3 Schichtdickenmessgera¨t
Mit dem Deposition Rate Controller STC-200 kann in-situ die Wachstumsrate so-
wohl der thermischen Quellen als auch des Elektronenstrahlverdampfers verfolgt
werden (siehe auch [84]). Die Schichtdickena¨nderung auf einem Messquarz in der
Na¨he des Substrathalters wird als Referenz zur Wachstumsrate der Schicht heran-
gezogen. Daru¨berhinaus fungiert der rate-controller nicht nur als Messinstrument,
sondern wird auch zur aktiven Kontrolle des Elektronenstrahlverdampfers und der
Shutter herangezogen.
Der rate-controller benutzt die A¨nderung der Resonanzfrequenz eines Schwingquar-
zes beim Aufwachsen einer tra¨gen Masse (Schicht) auf ihm. Das Gera¨t muss fu¨r jede
Quelle und Quellenmaterial kalibriert werden, indem Probeschichten mit Hilfe eines
Nadelschichtdickenmessgera¨ts 1 vermessen und mit der Sensoranzeige in Beziehung
gesetzt werden.
Mit Hilfe des rate-controllers erha¨lt man Aussagen u¨ber die absolute Schichtdicke
und u¨ber eine interne numerische Differentiation die Rate einer Quelle. Der Fehler
der Schichtdickenmessung beruht zum gro¨ßten Teil auf ungenauen Schichtparame-
tern (Kalibrierung) und auf der starken Temperaturabha¨ngigkeit der Schwingquarz-
resonanzfrequenz. Der relative Fehler der Schichtdickenmessung liegt nach Erfah-
rungswerten bei ca. 10% vom angezeigten Wert [84].
4.5 U¨bersicht u¨ber die hergestellten Schichtsysteme
Im folgenden sind die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Schichtsysteme als
Nachweis und Referenz fu¨r etwaige Untersuchungen in der Zukunft aufgefu¨hrt.
1 Dektak im Institut fu¨r Halbleitertechnik
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1. Bi auf BaF2(111): Epitaktisches Inselwachstum (Bi (0001)‖BaF2(111)) bei
Tsub = 400 K, R = 0.5...2.0 A˚. Koaleszenz findet nach ca. 10 nm statt. Die
Rauigkeit der Oberfla¨che ist abha¨ngig von der Substrattemperatur (Facettie-
rung) [61].
2. Bi auf GaAs (111): Komplizierte Grenzfla¨chenreaktion fu¨hrt zu polykristalli-
nen Inselwachstum, bei gro¨ßeren Schichtdicken (> 2 nm) Ansa¨tze von Rekri-
stallisation des Bi, vergl. [61, 67]. Tsub = 400 K, R = 0.5...2.0 A˚.
3. Mn auf Bi (111): Komplizierte Grenzfla¨chenreaktion fu¨hrt zu polykristallinen
Inselwachstum (Entstehung von Mn-clustern, UPS/RHEED-Analyse). Tsub =
400 K, R = 0.1...1.0 A˚. Mittels Anlassen der Schicht auf Tsub = 520 K ko¨nnen
ferromagnetische MnBi-cluster pra¨pariert werden [61].
4. Pt auf GaAs (001): Bildung einer Ga-As-Pt-Oberfla¨chenlegierung bei Tsub =
400 K (UPS-Analyse). Aufgrund des in-plane-Gitterkonstantenverha¨ltnis von
aGaAs‖ /a
Pt
‖ '
√
2 sind die Orientierungen Pt (001) und Pt (110) nebeneinander
mo¨glich (RHEED/XRD-Analyse), Inselwachstum.
5. Pt auf SrTiO3(111): Epitaktisches Inselwachstum (Pt (111)‖SrTiO3 (111)) bei
Tsub = 1200 K, R = 0.1...0.5 A˚. Koaleszenz findet nach ca. 25 nm statt. Auf-
grund der sehr kleinen Gitterfehlanpassung ergibt sich eine gute Kristallinita¨t
(XRD-Analyse). Die hohen Substrattemperaturen ko¨nnen zu Vera¨nderungen
am Substrat fu¨hren (Verarmung von O an der Oberfla¨che von SrTiO3 (111)
[70]). Die Epitaxie ist auch auf SrTiO3(001) mo¨glich. Das Ersetzen von maxi-
mal 38 at.% Pt mit Mn bzw. von maximal 55 at.% Pt mit Cr a¨ndert das epi-
taktische Wachstum nur unwesentlich. Hier werden jedoch Ordnungsvorga¨nge
wichtig. Das System TxPt1−x (T = Cr, Mn) auf SrTiO3 ist das Standardsystem
in dieser Arbeit.
6. Pd auf SrTiO3 (111): Epitaktisches Inselwachstum (Pd (111)‖SrTiO3 (111))
bei Tsub = 1200 K, R = 0.1...0.5 A˚. Koaleszenz findet nach ca. 25 nm statt.
Aufgrund der sehr kleinen Gitterfehlanpassung ergibt sich eine sehr gute Kri-
stallinita¨t.
7. Cr auf CrPt3 (001): Bei Tsub = 400 K la¨sst sich Cr pseudomorph in fct-
Kristallstruktur wachsen (RHEED-Analyse). Nach 2 ML findet die Relaxation
in die natu¨rliche bcc-Phase mit anschließendem Inselwachstum statt.
8. Y auf CaF2(111): Glattes, epitaktisches Inselwachstum (Y (0001)‖CaF2(111),
RHEED-Analyse) bei Tsub = 1000 K, R = 0.5...2.0 A˚. Koaleszenz findet
nach ca. 1 ML statt. Grenzfla¨chenreaktion fu¨hrt zu einer Fluorkontamination
der Yttriumschicht. Das Fluor spielt wahrscheinlich eine Rolle als surfactant
wa¨hrend des Wachstums (AES-Analyse, vergl.[71]).
9. Y auf BaF2(111): Stranski-Krastanov-Wachstum (Y (0001)‖CaF2(111)) bei
Tsub = 700 K, R = 0.5...2.0 A˚. A¨hnliches Verhalten des Fluors wie Y auf CaF2
[178].
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10. Y auf Nb (110): Sehr glattes epitaktisches Wachstum (Y (0001)‖Nb(110), step-
flow-Wachstum) bei Tsub = 1000 K, R = 0.5...2.0 A˚[77, 78].
11. Y auf Pd (111): Bildung einer geordneten, kristallinen und glatten Ober-
fla¨chenlegierung YxPd1−x bei Tsub = 600 K,R = 0.5...2.0 A˚ (RHEED-Analyse),
amorph bzw. polykristallin bei niedrigeren Substrattemperaturen.
12. Pd auf Y (0001): Inselbildung einer geordneten, kristallinen Oberfla¨chenlegie-
rung YxPd1−x bei Tsub = 600 K, R = 0.5...2.0 A˚(RHEED-Analyse), bei nied-
rigeren Substrattemperaturen (Tsub = 300 K) bzw. Unterbindung der Interdif-
fusion z.B. durch Oxidierung der Oberfla¨che Entstehung von polykristallinen
Pd-clustern.
13. Eu auf CaF2(111): Stranski-Krastanov-Wachstum (Eu (110)‖CaF2(111), RHEED
und XRD-Analyse) bei Tsub = 520 K, R = 0.5...2.0 A˚. A¨hnliches Verhalten
des Fluors wie bei Y auf CaF2.
Fig. 4.7: Optimale Substrattemperatur
(∆T optsub ' 100 K) fu¨r das
epitaktische Wachstum als
Funktion der Schmelztempe-
ratur des Aufdampfmaterials.
Die Wachstumsrate lag in allen
Fa¨llen bei 0.1...1 ML/s. Die
Linie entspricht der Goldenen
Regel.
Die Gu¨ltigkeit der Goldenen Regel der Epitaxie la¨sst sich anhand der im Rahmen die-
ser Arbeit experimentell gewonnenen optimalen Wachstumsparameter u¨berpru¨fen,
die in der Figur 4.7 zusammengefasst sind. Auch die Antizipierung der Wachstums-
mode durch einen Vergleich der Oberfla¨chenenergien von Substrat und Schicht wird
durch die experimentelle Beobachtung besta¨tigt. Tabelle 4.2 stellt die Ergebnisse
zusammen. Abweichungen von der Goldenen Regel (insbesondere bei hohen Tempe-
raturen) und vom prognostizierten Wachstumsverhalten lassen sich auf die speziellen
Aspekte der Materialsysteme zuru¨ckfu¨hren. Dazu geho¨ren:
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Film Substrat γE [mJ/m
2] γS [mJ/m
2] Mode
Bi BaF2(111) 550 280 raue VM
Bi GaAs (111) 550 900 poly. SK
Mn Bi (111) 1000 550 poly. VM
Pt GaAs (001) 2550 900 raue VM
Pt SrTiO3(001) 2550 330 raue VM
Pt SrTiO3(111) 2550 <300 VM
Pd SrTiO3(111) 2400 <300 VM
Cr Pt (001) 2400 2550 SK
Y CaF2(111) 1100 480 glatte VM
Y BaF2(111) 1100 280 SK
Y Nb (110) 1100 2700 SF
Y Pd (111) 1100 2400 raue FM
Pd Y (0001) 2400 1100 poly. VM
Eu CaF2(111) 350 480 SK
Tab. 4.2: Vergleich von Oberfla¨chenenergien [65, 66] und Wachstumsmoden der in dieser
Arbeit untersuchten Schichtsysteme. VM bedeutet Vollmer-Weber Mode, SK
Stranski-Krastanov Mode, SF step-flow-Wachstum und FM die Franck-van der
Merwe Mode.
• Eine große (negative) Interfaceenergie aufgrund starker Wechselwirkungen zwi-
schen Substrat und Schicht kann das Wachstum beeinflussen (z.B. Y, Eu auf
CaF2, siehe Kapitel 7.2).
• Wechselwirkungen zwischen Epilayer und Substrat ko¨nnen die Oberfla¨chenei-
genschaften vera¨ndern (z.B. Bi auf GaAs [61, 67]) oder zur Bildung von Ober-
fla¨chenlegierungen fu¨hren [68].
• Die Moden beschreiben makroskopisches Verhalten. Die atomare Struktur be-
stimmt u¨ber die Gitterfehlanpassung die Kristallinita¨t und Orientierung (siehe
z.B. Pt auf GaAs (001), es sind die (001) und (110) Orientierungen nebenein-
ander mo¨glich [68]). Das mikroskopische Verhalten kann durch die Moden nicht
bestimmt werden.
• Eine starke Verspannung bedingt eine mit der Schichtdicke anwachsende Ver-
spannungsenergie, die u¨ber verschiedene Prozesse abgebaut werden kann (z.B.
durch eine Phasentransformation von fct → bcc fu¨r Cr auf CrPt3(001)).
• Oberfla¨chenenergien sind anisotrop (vergl. die Oberfla¨chenergie von SrTiO3
(001) und (111) in Tabelle 4.2).
• Hohe Substrattemperaturen ko¨nnen zu Vera¨nderungen am Substrat fu¨hren
(Verarmung von O an der Oberfla¨che von SrTiO3 (111) [70] oder F bei CaF2
(111) [71]).
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• Eine Fremdatomkontamination kann die Oberfla¨chenenergie und -Diffusion
herabsetzen [72], bei ihrem gezielten Einsatz spricht man von surfactants [59].
• Die energetische Betrachtung von Bauer [62] beruht auf einer Gleichgewichts-
thermodynamik. MBE-Wachstum ist jedoch ein Prozess fernab vom thermo-
dynamischen Gleichgewicht. Der Endzustand ha¨ngt deshalb vom gewa¨hlten
Reaktionsweg ab. Der erreichte Zustand muss nicht notwendigerweise der (glo-
bal) stabilste sein, sondern kann kinetisch limitiert ein metastabiler Zwischen-
zustand sein [59]. Ein Beispiel ist das sog. step-flow-Wachstum. Es fu¨hrt zu
der gleichen durchschnittlichen Oberfla¨chenrauigkeit wie das Franck-van-der-
Merwe-Wachstum, durchla¨uft jedoch einen anderen Mechanismus aufgrund
spezieller Diffusionsprozesse (vergl. Abschnitt 6.2).
5. MORPHOLOGIE UND MAGNETISMUS VON
MANGAN-WISMUT-FILMEN
MnBi ist das magneto-optische Material, u¨ber welches die widerspru¨chlichsten Er-
gebnisse nach Bekanntwerden seiner interessanten magnetischen und magneto-op-
tischen Eigenschaften vero¨ffentlicht wurden [86, 87]. Pirich und andere [88] fan-
den eine Koerzitivita¨t von 100 kOe in MnBi-Volumenproben. Ebenfalls hohe Werte
(' 25 kOe) wurden ku¨rzlich in unserer Gruppe [61, 89] in du¨nnen Schichten gefun-
den. Andere Gruppen vero¨ffentlichten jedoch Werte zwischen 0.75 kOe [90] und 11
kOe [91], d.h. die Werte streuen um einen Faktor 100(!). Variationen findet man auch
fu¨r das effektive magnetische Moment: Es variiert zwischen 3.84 µB [92] und 3.95 µB
[93] pro Formeleinheit. Die magneto-optischen Eigenschaften zeigen ebenfalls keine
klare Linie: Es wurden Werte fu¨r die Kerrdrehung bei einer Wellenla¨nge von 620
nm von -0.7◦ [91] u¨ber -1.1◦ [94] bis zu -3.2◦ [95] vero¨ffentlicht. Ein Grund fu¨r diese
Abweichungen ist sicherlich die schlechte Reproduzierbarkeit bei der Herstellung der
Proben.
Fig. 5.1: (a) Phasendiagramm von Mn-Bi [96], (b) Kristallstruktur der intermetallischen
Legierung MnBi.
Das komplizierte peritektische Phasendiagramm von Mn-Bi (siehe Abbildung 5.1(a),
aus [96]) erschwert die Pra¨paration von sto¨chiometrischem MnBi. Deshalb ist es bis
heute nicht gelungen, homogene und glatte Filme ohne Inseln herzustellen.1 Die Mor-
1 Harder und andere [61, 89] vero¨ffentlichten die erfolgreiche Pra¨paration von epitaktischen
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phologie der Filme beeinflußt jedoch in entscheidender Weise die magnetischen und
magneto-optischen Eigenschaften. So konnte eine starke Abha¨ngigkeit der Inseldich-
te und Gro¨ße von der nominellen Schichtdicke nachgewiesen werden [75]. Gleichzeitig
variiert die maximale (negative) Kerrdrehung bei 620 nm zwischen -0.1◦ und -0.8◦.
Diese Erkla¨rung kann damit als eine Mo¨glichkeit fu¨r die Streuung der Literatur-
werte angesehen werden. Neben der Schwierigkeit, die intrinsischen magnetischen
und magneto-optischen Eigenschaften zu ermitteln, erschwert die Inselbildung, die
auch in polykristallinen Filmen zu vielen Korngrenzen fu¨hrt, die Anwendung als
magneto-optisches Medium. Die Korngrenzen erzeugen beim Auslesen ein starkes
Rauschen, welches das Signal/Rauschverha¨ltnis drastisch verschlechtert [86].
Zum komplexen Phasendiagramm geho¨rt auch die Bildung einer ortho-rhombischen
Hochtemperaturphase (im Phasendiagramm 5.1(a) mit HTP gekennzeichnet im Ge-
gensatz zu LTP, der sto¨chiometrischen MnBi-Phase). Die LTP-Phase hat die hexa-
gonale NiAs-Struktur (a = 4.287 A˚, c = 6.118 A˚, Raumgruppe P63/mmc bzw. D
4
6h),
welche in Abbildung 5.1(b) skizziert ist. Die Struktur der HTP-Phase a¨hnelt der
der LTP-Phase, jedoch wird ca. jeder 10te Zwischengitterplatz von einem Mn-Atom
besetzt (Bildung von Mn1.08Bi + Bi), was zugleich zu einer A¨nderung der Gitterkon-
stanten (a = 4.38 A˚, c = 5.99 A˚) fu¨hrt. Mit dem strukturellen Phasenu¨bergang ist
ein magnetischer U¨bergang von der ferromagnetischen Tieftemperaturphase in die
paramagnetische Hochtemperaturphase verbunden [98]. Dieser ’strukturelle’ magne-
tische Phasenu¨bergang tritt unterhalb der Curietemperatur der Tieftemperaturpha-
se auf, die aus temperaturabha¨ngigen Magnetisierungsmessungen extrapoliert zwi-
schen 750 K [99] und 775 K [98] liegt. Dieser Effekt macht bei der Anwendung als
reversibles, magneto-optisches Datenspeichermedium das sogenannte Curiepunkt-
schreiben unmo¨glich. Die Transformation in eine paramagnetische Phase ko¨nnte
zwar fu¨r das Schreiben eines ’Bits’ genutzt werden, jedoch ist die Ru¨cktransforma-
tion in die ferromagnetische Tieftemperatur kinetisch stark behindert (die Zeitkon-
stante fu¨r die Umwandlung von der ’gequenchten’ Hochtemperaturphase (QHTP)
in die Tieftemperaturphase liegt bei 1 bis 2 Jahren [90]).
Dieses Problem ko¨nnte umgangen werden, wenn wie in vielen anderen ferromagne-
tischen Materialien die Koerzitivfeldsta¨rke von MnBi mit der Temperatur sinken
wu¨rde. In handelsu¨blichen magneto-optischen Datenspeichern wird das Medium ei-
nem Magnetfeld ausgesetzt, bei dem es bei Raumtemperatur seine Magnetisierungs-
richtung nicht a¨ndert. Wird dieses nun punktuell durch einen Laserpuls erwa¨rmt
(mit T < TC), so sinkt die Koerzitivkraft, und das Medium kann vom a¨ußeren
Feld (reversibel) ummagnetisiert werden. Die Koerzitivfeldsta¨rke von polykristalli-
nen MnBi-Filmen steigt jedoch mit der Temperatur [100] und macht somit dieses
Datenschreiben unmo¨glich.
Das anomale Verhalten der Koerzitivfeldsta¨rke wurde von vielen Autoren unter-
sucht. Hauptursache (neben Morphologieeinflu¨ssen) ist die temperaturabha¨ngige
uniaxiale magnetische Anisotropie [98, 100]. Diese fa¨llt mit sinkender Temperatur,
schneidet die Abszisse bei einer Temperatur von ca. 100 K und nimmt einen ne-
gativen Wert bei 0 K an (Abbildung 5.2). Damit geht eine Drehung der leichten
MnBi-Filmen. Wie jedoch gezeigt wurde [97, 75], handelt es sich hierbei um Filme mit (0001)
orientierten MnBi-Inseln in einer Bi-Matrix.
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Fig. 5.2: Temperaturabha¨ngigkeit der uniaxialen Anisotropie von LTP und QHTP MnBi.
Aus [87].
Richtung der Magnetisierung parallel zur c-Achse in die a-b-Ebene bei 90 K (sog.
Spin-Flip) einher. Das magnetische Verhalten wird eingehend in [75] behandelt. In
der Abbildung 5.2 ist zudem die Anisotropie der QHT-Phase eingefu¨gt. Diese verha¨lt
sich ’klassisch’, d.h. sie fa¨llt mit steigender Temperatur.
Unbekannt ist der physikalische Ursprung der Temperaturabha¨ngigkeit der Anisotro-
pie. Diese ko¨nnte durch eine Vera¨nderung der elektronischen Struktur als Funktion
der Temperatur erkla¨rt werden. Die magnetische Anisotropie hat ihren Ursprung
in der Spin-Bahn-Kopplung (siehe Kapitel 2.2). Bandstrukturrechnungen [101, 102]
geben Hinweise darauf, dass die Hybridisierung der Mn-d-Zusta¨nde mit den Bi-p-
Zusta¨nden sowohl zu einer Induzierung einer gegenu¨ber dem Mn antiparallelen Ma-
gnetisierung der Bi-Atome (mMn = 3.71µB im Gegensatz zu mBi = −0.1µB [101])
als auch zu einer starken Kopplung des Spinmoments an das Bahnmoment u¨ber die
starke Spin-Bahn-Kopplung des Bi [102] fu¨hrt. Eine genaue Analyse der Bandstruk-
tur ergibt, dass unbesetzte Ba¨nder mit starker Spin-Bahn-Kopplung in der Na¨he der
Fermikante existieren [101]. Eine Verbreiterung der Fermikante bei ho¨heren Tempe-
raturen (Fermi-Dirac-Verteilung) ko¨nnte zu einer Besetzung eben dieser Ba¨nder und
damit zu einer Vera¨nderung der Anisotropie fu¨hren.
Zur experimentellen Untersuchung solcher Effekte eignet sich die Photoemission. In
der Literatur sind Photoemissionsdaten nicht zu finden. Erste Photoemissionsex-
perimente unserer Arbeitsgruppe u.a. am BESSY lieferten Hinweise, die die obige
Theorie untermauern. Das Photoemissionsspektrum von MnBi, insbesondere die In-
tensita¨t an der Fermikante, ist in der Tat temperaturabha¨ngig [103]. Im folgenden
mo¨chte ich jedoch zeigen, dass sich dieser Effekt durch eine temperaturabha¨ngige
Morphologie der Schichtoberfla¨che besser erkla¨ren la¨sst. Eine solche Interpretation
schließt einen ’intrinsischen’ elektronischen Effekt nicht aus, dieser wu¨rde jedoch
durch den Morphologieeffekt u¨berlagert werden.
5. Morphologie und Magnetismus von Mangan-Wismut-Filmen 57
5.1 Pra¨paration von MnBi-Clustern
Trotz vieler Versuche konnten bis heute mit Hilfe der Koevaporation von Mn und
Bi keine homogenen MnBi Filme pra¨pariert werden [61, 104, 105]. Daher wurden
die MnBi-Filme durch das sukzessive Aufdampfen von 100 nm Bi und 5 nm Mn
bei Raumtemperatur auf BaF2 (111) hergestellt. Das Schichtsystem wurde dann ge-
tempert. Der Anlassprozess ist der kritische Vorgang bei der Herstellung der inter-
metallischen Verbindung. Magnetisierungsmessungen wa¨hrend des Prozesses lassen
den Schluss zu, dass die Reaktion kinetisch gehemmt ist [75]. RHEED- und AFM-
Untersuchungen zeigen eine Morphologiea¨nderung wa¨hrend des Anlassprozesses. Es
bilden sich (0001)-orientierte MnBi-Inseln in einer Bi-Matrix [61, 75]. Die MnBi-
Cluster zeigen die schon diskutierte temperaturabha¨ngige Koerzitivita¨t mit einem
Maximalwert von 25 kOe. Die magnetischen Hysteresekurven sind Abbildung 5.3
dargestellt. Bei der Pra¨paration ist zu beachten, dass es schon bei der Deposition
von Mn auf Bi zu einer teilweisen Durchmischung von Mn und Bi kommt [75, 97].
Laut Fumagalli et al. [104] bilden sich Bi-Strukturen mit einem Mn-Mantel. Wird
dagegen zuerst Mn und dann Bi aufgedampft, so erha¨lt man geschlossene, relativ
glatte Schichten Bi u¨ber Mn [61, 104, 105]. Die treibende Kraft der Durchmischung
sind also die unterschiedlichen Oberfla¨chenenergien [59]. Diese Hypothese soll im
na¨chsten Abschnitt etwas genauer dargestellt werden.
Fig. 5.3: Temperaturabha¨ngigkeit der magnetischen Hysterese von MnBi-Clustern. Das
magnetische Feld wurde senkrecht zur Filmebene angelegt.
5.2 Segregation an Oberfla¨chen
Das Segregationsverhalten von Legierungen ist ein Prozess, der neben a¨ußeren Be-
dingungen von der Morphologie der Legierung abha¨ngt. Um diese komplexen Pa-
rameter zu vereinfachen, wird im folgenden von einer ’ideal glatten’ Oberfla¨che
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ausgegangen. Ein Mass fu¨r die Segregation ist das sogenannte Oberfla¨chenanrei-
cherungsverha¨ltnis βS =
XS
XB
, welches die Volumenzusammensetzung XB mit der
Oberfla¨chenzusammensetzung XS in Beziehung setzt. Miedema leitete aus thermo-
dynamischen U¨berlegungen folgende Beziehung zwischen der Temperatur und dem
Verha¨ltnis βS her [65, 106]:
βS = exp
0.24 ·∆Hmix + 1.3 · 108(γSVBi − γSVMn)V 2/3m
RT
(5.1)
Dabei ist ∆Hmix =0.12 eV/Moleku¨l die Bildungsenthalpie von MnBi (in einer Bi-
Matrix), Vm = 7.39 cm
3/mol das molare Volumen des Mn und die γSVi sind die
korrespondierenden Oberfla¨chenenergien. Die Zahlen sind die Umrechnungsfaktoren
zwischen Oberfla¨chen- zum Volumenverha¨ltnis. Aus Gleichung (5.1) wird deutlich,
dass sowohl eine hohe Bildungenthalpie als auch eine große Differenz in den Ober-
fla¨chenenergien zu einem Verha¨ltnis βS ungleich Eins fu¨hren. Die Gleichung ist in
Abbildung 5.4 fu¨r den Temperaturbereich zwischen 300 und 550 K grafisch darge-
stellt.
Fig. 5.4: Oberfla¨chenanreicherungsko-
effizient βS von MnBi als
Funktion der Temperatur. Die
Pfeile kennzeichnen den Weg,
der bei einem Anlassprozess
durchlaufen wird.
Die Anreicherung von Mn an der Oberfla¨che von MnBi in einer Bi-Matrix ist da-
nach stark temperaturabha¨ngig. Bei hohen Temperaturen ist wesentlich weniger Mn
an der Oberfla¨che zu finden als fu¨r niedrigere Temperaturen. Dies spielt eine große
Rolle bei dem Anlassprozess von Mn/Bi-Bilagenschichten, muss aber auch bei tem-
peraturabha¨ngigen oberfla¨chensensitiven Messungen mit beru¨cksichtigt werden.
Um den Segregationseffekt experimentell zu u¨berpru¨fen, wurde eine temperatu-
rabha¨ngige AES-Messung durchgefu¨hrt. AES ist oberfla¨chensensitiv mit einer fu¨r die
benutzten Mn LMM bzw. Bi NVV - Linien mittleren Informationstiefe von λ ' 10
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A˚ [38]. Das ’ortsgewichtete’ AES-Signal IA erha¨lt man aus einer Simplifizierung von
Gleichung (3.18)
Itheo ∝ s ·XS +
∫ ∞
s
e−z/λ ·XB dz.
Dabei wurde angenommen, dass die Intensita¨t proportional zur Konzentration XS,B
ist und sich nur die Zusammensetzung in der obersten Monolage a¨ndert. Die Dicke
einer Monolage ist s ' 2.5 A˚. Daraus folgt, dass das Intensita¨tsverha¨ltnis IVA zwi-
schen zwei Messungen mit unterschiedlicher Temperatur T1, T2 zu
IVtheo =
βS(T1) · s+ λ · e−s/λ
βS(T2) · s+ λ · e−s/λ (5.2)
berechnet werden kann. Fu¨r die Temperaturen 300 bzw. 520 K ergibt sich eine A¨nde-
rung des Intensita¨tsverha¨ltnis von IVtheo(T1 = 300K,T2 = 520) = 2.8. Abbildung 5.5
Fig. 5.5: Augerelektronenintensita¨t der Mn LMM bzw. Bi NVV - Linien wa¨hrend eines
Temperprozesses. In der oberen Grafik ist das Intensita¨tsverha¨ltnis dargestellt.
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zeigt die Augerintensita¨ten von Mn LMM bzw. Bi NVV - Linien als Funktion der Zeit
wa¨hrend eines Anlassprozesses eines Mn/Bi-Schichtsystems (50 A˚ Mn auf 2000 A˚ Bi
auf BaF2(111)). Die absolute Intensita¨t beider Linien nimmt wa¨hrend des Temperns
zu und dann wieder ab. Die Intensita¨tszunahme kann durch eine erho¨hte Rauigkeit
erkla¨rt werden. Mittels RHEED wurden ebenfalls Morphologiea¨nderungen wa¨hrend
des Temperns festgestellt [61]. Die erneute Abnahme deutet jedoch daraufhin, dass
die Morphologie grundsa¨tzlich stark temperaturabha¨ngig ist und nicht durch einen
irreversiblen Anlassprozess bestimmt wird.
Aus dem Intensita¨tsverha¨ltnis der beiden Linien la¨sst sich die Zusammensetzung der
Oberfla¨chenlegierung abscha¨tzen. Wie erwartet, nimmt die Mn-Konzentration durch
das Tempern ab. Dies entspricht durchaus der Erwartung, dass eine Legierungsbil-
dung zwischen Mn und Bi an der Oberfla¨che stattfindet. Umso u¨berraschender ist
die erneute Zunahme des Mn/Bi-Verha¨ltnisses IVexp, der sich fast wieder auf den alten
Wert zuru¨ck entwickelt. Dieser Prozess kann nahezu reversibel wiederholt werden.
Die A¨nderung des Verha¨ltnisses IVexp(T1 = 300K,T2 = 520K) = 1.3 kann durch
Gleichung (5.1) mit (5.2) beschrieben werden. Abweichungen lassen sich durch die
unvollsta¨ndige Bedeckung (MnBi-Inseln in einer Bi-Matrix) und durch kinetische
Effekte erkla¨ren.
Aus diesen Messungen und theoretischen Vorhersagen lassen sich damit folgende
Feststellungen machen:
• Die Morphologie ist temperaturabha¨ngig.
• Die chemische Oberfla¨chenzusammensetzung ist stark temperaturabha¨ngig.
• Das Verha¨ltnis von Oberfla¨chen- zu Volumenzusammensetzung kann durch ein
thermodynamisches Segregationsmodell beschrieben werden.
• Es handelt sich um Oberfla¨cheneffekte, die jedoch auch an Korngrenzen im
Volumenmaterial auftreten ko¨nnen [65].
Die bei Temperaturen kleiner 613 K nur an der Oberfla¨che stattfindende Mn-An-
reicherung zieht sich ab 613 K durch den gesamten Kristall (peritektische Entmi-
schung). In Abbildung 5.6 ist der Phasenu¨bergang dargestellt. Der Volumenanteil
der jeweiligen MnBi-Phase (LTP/HTP) wurde mittels Ro¨ntgenbeugung an du¨nnen
Schichten ermittelt. Anhand der Temperaturabha¨ngigkeit des LTP/HTP-Verha¨ltnis-
ses wird deutlich, dass der Phasenu¨bergang von LTP nach HTP sich kontinuierlich
vollzieht.
5.3 Zusammenhang Magnetismus - Morphologie
Im vorherigen Abschnitt wurde ein Zusammenhang zwischen Morphologie und Tem-
peratur fu¨r du¨nne MnBi-Schichten ermittelt. Eine Verallgemeinerung auf intrinsi-
sche Materialeigenschaften ist daher problematisch. Eine erste Folgerung ist, dass die
Untersuchung von ’intrinsischen’ Eigenschaften mittels oberfla¨chensensitiven Unter-
suchungsmethoden (Photoemission) prinzipiell fehlerbehaftet ist. Nichtsdestotrotz
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zeigen genau diese Schichten bzw. Volumenmaterialien mit einer a¨hnlichen Morpho-
logie die oben erwa¨hnten interessanten magnetischen Eigenschaften [75, 88].
Fig. 5.6: Temperaturabha¨ngigkeit des An-
teils der Tief- und Hochtempera-
turphase von MnBi in der Na¨he
des Phasenu¨berganges. Es ist die
normierte Intensita¨t der entspre-
chenden Ro¨ntgenreflexe aufgetra-
gen. Diese ist in erster Na¨herung
proportional zum Volumenanteil.
Aus [108].
Eine Mn-Anreicherung in MnBi fu¨hrt zur Besetzung von Zwischengitterpla¨tzen in
MnBi [87]. Diese Struktur hat eine deutlich ho¨here magnetische Anisotropie (sie-
he Abbildung 5.2). Die logische Schlussfolgerung ist, dass ferromagnetische MnBi-
Cluster mit relativ kleiner Anisotropie eine Oberfla¨che mit hoher Anisotropie be-
sitzen, deren Anteil temperaturabha¨ngig ist und das anomale Temperaturverhalten
der Anisotropie von MnBi erkla¨ren kann. Ein Nachweis der Hypothese ko¨nnte mit
magnetischen Analysemethoden durchgefu¨hrt werden, bei denen die Informations-
tiefe variiert werden kann (z.B. mit spin-aufgelo¨ster XPS mit Synchrotronstrahlung
u¨ber einen großen Energiebereich).
6. ELEKTRONISCHE UND MAGNETISCHE
STRUKTUR VON
U¨BERGANGSMETALL-PLATIN-LEGIERUNGEN
Auf der Suche nach geeigneten Materialien fu¨r die Verwendung als magneto-optische
Datenspeichermedien untersuchten Buschow und Mitarbeiter 1983 die magneto-
optischen Eigenschaften von mehr als 200 verschiedenen ferromagnetischen Stoffen
[109]. Es war schon seit den 50er Jahren bekannt, dass MnPt3 stark ferromagnetisch
ist mit einer Curietemperatur von 380 K und einem totalen magnetischen Moment
von 3.8 µB [110]. Die Legierung ist aus einem U¨bergangsmetall und einem Edelmetall
mit hoher Spin-Bahn-Kopplung zusammengesetzt - theoretisch ist das Material also
ideal zur Verwendung als magneto-optisches Medium. MnPt3 als Speichermedium
schied aus - bei den zwei verwendeten Laser-Wellenla¨ngen wurde keine nachweisbare
Kerrdrehung gefunden.
Einige Jahre spa¨ter wurde ein komplettes Kerrspektrum von MnPt3 zwischen 0.6
und 5 eV aufgenommen [111]. Hier wurden Kerrdrehungen von maximal 0.13◦ ge-
messen. Das Ergebnis schien jedoch von der Vorbehandlung der Probenoberfla¨che
abzuha¨ngen. Versuche, die zersto¨rte Oberfla¨che abzua¨tzen, zeigten dann vielverspre-
chenden Erfolg. Eine maximale Kerrdrehung von -0.55◦ wurde erreicht [112]. Eine
noch gro¨ßere Kerrdrehung wurde in polykristallinen Filmen gefunden [113]. Die Au-
toren konnten auch erstmals zeigen, dass die maximale Kerrdrehung sowohl von der
genauen Zusammensetzung als auch der chemischen U¨berstruktur abha¨ngt. Epitak-
tische Filme ermo¨glichten erstmals die Messung der Kerrdrehung von (001) und
(111) orientierten MnPt3-Schichten [75]. Die Spektren sind nahezu identisch, was
sich durch die kubische Symmetrie der Kristallstruktur erkla¨ren la¨sst [114]. Ent-
sprechend klein ist auch die magnetische Anisotropie; Magnetisierungsmessungen
an du¨nnen epitaktischen Schichten ergaben eine verschwindend kleine intrinsische
Anisotropie [74, 75, 115].
Umso u¨berraschender war das Bekanntwerden einer großen senkrechten Anisotropie
in polykristallinen CrPt3-Filmen [116]. CrPt3 hat die gleiche kubische Struktur wie
MnPt3 [110]. Auch die elektronischen Strukturen a¨hneln sich sehr: Mn bzw. Cr mit
atomarer 4s2 3d5 bzw. 4s2 3d4 Elektronenkonfiguration liefern 7 bzw. 6 Elektronen,
die Pt-Atome (6s1d9-Konfiguration) liefern 30 Elektronen pro Einheitszelle. Die elek-
tronische Struktur der beiden Legierungen unterscheidet sich daher nur um ein von
insgesamt 37 Elektronen pro Einheitszelle. Das u¨bliche Modell zur Beschreibung sehr
a¨hnlicher Bandstrukturen ist das rigid-band-Modell. Abbildung 6.1 zeigt die berech-
nete Zustandsdichte von MnPt3 und CrPt3 (aus [7], die Rechnungen stimmen mit
denen aus [114] u¨berein). Bei Annahme einer ’feststehenden’ Bandstruktur la¨ßt sich
6. Elektronische und magnetische Struktur von U¨bergangsmetall-Platin-Legierungen 63
Fig. 6.1: Berechnete totale Zustandsdichte von CrPt3 und MnPt3 (SPRKKR-ASA-
Bandstrukturrechnungen [7]).
die Zustandsdichte von CrPt3 aus der von MnPt3 konstruieren, indem die Fermiener-
gie zu kleineren Bindungsenergien geschoben wird. Die U¨bereinstimmung ist (fast)
perfekt. Die magnetokristalline Anisotropie ist jedoch eine energetisch sehr kleine
Gro¨ße (1...1000 µeV/Atom [2] gegenu¨ber 1...10 eV/Atom an Bindungsenergie), die
aus Unterschieden in Abbildung 6.1 nicht erschließbar ist. Die Zustandsdichtever-
teilung ist eine sehr unvollsta¨ndige Beschreibung der elektronischen Struktur, mehr
Details werden durch die Dispersion der Energieba¨nder (die eigentliche Bandstruk-
tur) offenbart. Rechnungen zeigen, dass die Quasiimpulsabha¨ngigkeit der Cr- bzw.
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Pt-Zusta¨nde an der Fermienergie eine andere ist als die der Mn- und Pt-Zusta¨nde
[118]. Dies ist die Folge einer anomalen Hybridisierung zwischen Cr und Pt Elek-
tronen. Die Rechnungen besta¨tigen die experimentell gefundenen Anisotropien der
magnetokristallinen Energie.
In dieser Arbeit werden experimentelle Befunde fu¨r die Verifizierung der oben be-
schriebenen Zusammenha¨nge dargestellt. Die Photoemissionsspektroskopie dient als
Analyseinstrument zur Untersuchung der elektronischen Struktur. Diese ist eine sehr
oberfla¨chenempfindliche Methode. Die Untersuchung wird durch den oben geschil-
derten Umstand erschwert, dass schon Untersuchungsmethoden mit einer weit ge-
ringeren Oberfla¨chenempfindlichkeit (Magneto-Optik) eine starke Abha¨ngigkeit von
der Oberfla¨chenbehandlung aufwiesen.
Daher werden im ersten Teil wesentliche Aspekte des epitaktischen Wachstums von
TPt3-Filmen dargestellt. Dabei wird insbesondere auf die Abha¨ngigkeit zwischen
epitaktischem Wachstum und chemischer U¨berstruktur eingegangen. Hierfu¨r wurde
als Hauptanalysemethode RHEED benutzt. Der Zusammenhang zwischen Magne-
tismus und chemischer U¨berstruktur wird durch Magnetisierungsmessungen unter-
mauert. Aus den Messungen la¨sst sich weiterhin die magnetische Anisotropie der
Filme ermitteln.
Der zweite Teil befasst sich mit der elektronischen Struktur von TxPt1−x-Legierungen.
Zuna¨chst wird die Photoemission als Abbild der (totalen) Zustandsdichteverteilung
interpretiert. A¨hnlich wie fu¨r den Vergleich der Zustandsdichterechnungen la¨sst
sich die Abha¨ngigkeit der Spektren von der Mn-Konzentration x von MnxPt1−x-
Oberfla¨chen gut im Sinne eines rigid-band-Modells erkla¨ren. Dies liefert Hinweise
fu¨r den itineranten Charakter des Ferromagnetismus in MnPt3. Diese Na¨herung
’erster Ordnung’ fu¨hrt bei CrPt3 jedoch nicht zum Erfolg. Die Photoemission mit
Synchrotronstrahlung ermo¨glicht sowohl die Ermittlung der partiellen Zustandsdich-
teverteilung als auch die Ermittlung der Bandstruktur von CrPt3. Der Vergleich
der theoretischen und experimentellen Bandstruktur von CrPt3 ist der erste direk-
te experimentelle Beweis fu¨r die anomale Hybridisierung und damit fu¨r die große
magnetokristalline Anisotropie von CrPt3.
6.1 Allgemeine Materialeigenschaften der TxPt1−x-Legierungen
Die bina¨ren Legierungen des Platin mit U¨bergangselementen sind in der Grundlagen-
forschung aufgrund ihrer interessanten magnetischen Eigenschaften und verwandter
Effekte von großem Interesse.
Die Tabelle 6.1 gibt einen U¨berblick u¨ber den Magnetismus in TxPt1−x-Legierungen.
Die auftretende Systematik des Magnetismus la¨sst eine Systematik der elektroni-
schen Struktur vermuten. Die Anzahl an 3d-Elektronen, also der Elektronen, die fu¨r
den Magnetismus in den Legierungen verantwortlich sind, nimmt von V nach Ni zu.
Maximales Spin-Moment und damit auch maximales totales Moment (da das Bahn-
moment gequencht, also viel kleiner als das Spinmoment ist) ist in der Mitte der
Periode zu finden (d.h. fu¨r Mn). Gleichzeitig nimmt die Delokalisierung der Elek-
tronen von den Pt-reichen Phasen zu den u¨bergangsmetallreichen Phasen hin ab, so
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Cr Mn Fe Co Ni Literatur
TPt3 FiM FM AFM FM PM [119, 110, 120, 121]
2.68 3.70 3.14 1.71 0.44 [122]
T3Pt AFM AFM FM FM FM [119, 110, 123, 124, 125, 126]
2.51 1.64 0.52 [122]
Tab. 6.1: U¨berblick u¨ber die experimentell ermittelten magnetischen Strukturen in TPt3
und T3Pt Legierungen und das berechnete Spinmoment des U¨bergangsmetalls
in µB. Die Rechnungen gehen von einem ferromagnetisch geordnetem Zustand
aus. Die Abku¨rzungen bedeuten: FM - Ferromagnetismus, FiM - Ferrimagne-
tismus, AFM - Antiferromagnetismus, PM Paramagnetismus.
dass Ferromagnetismus eher auf der Pt-Seite und Antiferromagnetismus auf U¨ber-
gangsmetallseite zu finden ist. Die Einzelheiten werden durch Details der strukturel-
len und elektronischen Eigenschaften bestimmt (siehe Abschnitt 6.4). Das Pt-reiche
Fig. 6.2: Pt-reiches Phasendiagramm von Cr-Pt (rot) und Mn-Pt (blau) mit Kristall-
struktur [96]. Die Legierungen sind nur in einem engen Bereich um die 1:3
Sto¨chiometrie ferromagnetisch. Wichtige Temperaturwerte sind die Schmelz-
temperatur von Pt (T PtS = 2042 K) und die U¨berstrukturordnungstemperaturen
(Tc(MnPt3) = 1250 K und Tc(CrPt3) = 1350 K).
Phasendiagramm von Pt-Cr und Pt-Mn ist in Abbildung 6.2 zusammengefasst [96].
Die kubische Struktur des Pt (fcc-Struktur mit a = 3.92 A˚) bleibt fu¨r Pt-Mn bis zu
einer Mn-Konzentration von 38 at.%, fu¨r Pt-Cr bis zu einer Cr-Konzentration von
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55 at.% erhalten. Fu¨r ho¨here Konzentrationen kristallisieren die Legierungen in ei-
ner tetragonalen L10-Struktur (AuCu-Struktur). Die Gitterkonstanten der kubischen
Legierungen vera¨ndern sich linear mit der U¨bergangsmetallkonzentration x (Vegard-
sches Gesetz). Eine anschauliche Begru¨ndung dafu¨r ist das Hartkugelmodell, in dem
die Atomradien unabha¨ngig vom Mischungsverha¨ltnis sind. Pt-Atome besitzen ein
Atomradius von 139 pm, Cr von 125 pm, Mn von 137 pm [127]. Linear extrapoliert
erha¨lt man eine geringfu¨gig kleinere experimentelle Gitterkonstante, was ein Hin-
weis fu¨r eine nicht statistische Verteilung der beiden Atomsorten in der Legierung
ist. In der Tat bilden beide kubischen Legierungen die L12-U¨berstruktur, bei der
das Pt auf Fla¨chenpla¨tzen, das U¨bergangsmetall auf den Eckpla¨tzen der kubischen
Elementarzelle sitzt (siehe Abbildung 6.2). Oberhalb einer Ordnungstemperatur Tc
ist nur die Struktur mit auf den fcc-Pla¨tzen verteilten Atome mo¨glich (ungeordnete
Phase), unterhalb Tc bildet sich die geordnete Phase. Die ungeordnete Phase ist bei
Unterbindung des Diffusionsprozesses auch bei Raumtemperatur (meta-) stabil.
Der Parameter zur Beschreibung der U¨berstruktur einer AxB1−x Legierung ist der
sog. chemische Ordnungsparameter S, der definiert ist u¨ber die Wahrscheinlichkeit
p, mit der ein A-Atom auf dem ’richtigen’ Platz gefunden wird [128]:
S =
pa − pd
po − pd (6.1)
pa ist die aktuelle Wahrscheinlichkeit und p0, pd die Wahrscheinlichkeit des vollsta¨ndig
geordneten bzw. ungeordneten Kristalls. S variiert zwischen null (ungeordnet) und
eins (geordnet). Der U¨bergang geordnet-ungeordnet ist fu¨r die L12-Kristallstruktur
im thermodynamischen Gleichgewicht ein Phasenu¨bergang erster Ordnung, d.h.
S = S(T ) ist diskontinuierlich bei Tc. Die Kristallsymmetrie ist an der Oberfla¨che
gebrochen. Daher ist es mo¨glich, dass die Oberfla¨chenordnung verschieden ist von
der Volumenordnung. Auf diesen Punkt wird weiter unten eingegangen. Die chemi-
sche Ordnung in CrPt3 ist von großem Interesse, da insbesondere die magnetischen
Eigenschaften mit der Ordnung skalieren [136]. Dies ist die Motivation fu¨r die im
na¨chsten Abschnitt folgende Diskussion des Wachstumsprozesses von CrPt3.
6.2 Epitaktisches Wachstum von CrPt3
Aufgrund der in du¨nnen Filmen fehlenden senkrechten magnetischen Anisotropie
ist MnPt3 als magneto-optischen Medium ungeeignet [75]. Diese Eigenschaft wurde
jedoch in CrPt3-Filmen gefunden [116]. Abbildung 6.3 zeigt die in-plane und out-
of-plane Magnetisierungskurven eines polykristallinen CrPt3-Filmes auf Quarz. Aus
diesen la¨sst sich auf eine große magnetische Anisotropie senkrecht zur Filmebene
schliessen, der neben einer großen Kerrdrehung fu¨r eine Anwendung als magneto-
optisches Datenspeichermediums wichtigsten Eigenschaft. Sowohl Literaturdaten als
auch eigene Experimente (vergl. z.B. [116, 136] bzw. [75]) ergaben jedoch, dass
die magnetischen Eigenschaften wie Gesamtmoment und Anisotropie entscheidend
vom Herstellungsprozess beeinflusst werden. Die strukturellen, auf den Magnetismus
wirkenden Eigenschaften, die vom Herstellungsprozess bestimmt werden ko¨nnen,
sind:
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Fig. 6.3: in-plane und out-of-plane Magnetisierungsmessungen eines polykristallinen
CrPt3-Filmes zeigen eine starke Anisotropie senkrecht zur Filmebene.
• mikroskopische Struktur (Gitterkonstanten etc.)
• chemische Ordnung
• makroskopische Struktur (Morphologie etc.)
Dabei nimmt die chemische Ordnung eine Sonderstellung ein: Sie wird sowohl auf
atomarer Skala u¨ber die na¨chste Nachbaranordnung der Atome als auch auf makro-
skopischer Ebene determiniert: Die U¨berstruktur muss sich u¨ber einen makrosko-
pischen Bereich hinziehen, eine sog. Doma¨ne. Damit wird im Umkehrschluss sofort
klar, dass die chemische Ordnung beide Gro¨ßenskalen miteinander verknu¨pft. Einen
direkten Beweis fu¨r eine Abha¨ngigkeit der Morphologie von der U¨berstrukturord-
nung an Oberfla¨chen von Volumenkristallen findet man in [129]. Fu¨r das Wachstum
von Filmen hingegen gibt es zur Zeit nur indirekte Hinweise fu¨r eine Verbindung
zwischen Ordnung und Morphologie.
In diesem Abschnitt werden die wichtigsten strukturellen Eigenschaften von epi-
taktischen CrPt3 Filmen in Abha¨ngigkeit von Wachstumsparametern untersucht.
Das kontrollierbare MBE-Wachstum ermo¨glicht im Gegensatz zu polykristallinen
Filmen die genaue Analyse der Struktur auf mikroskopischer und makroskopischer
Ebene. Im ersten Teil wird dabei auf die Wachtumsmoden (d.h. Wachstumskinetik)
von CrPt3 eingegangen. Der zweite Teil behandelt die Kinetik der U¨berstrukturord-
nung. Die Ergebnisse stellen einen direkten Hinweis auf die Verknu¨pfung zwischen
Ordnung und Morphologie dar.
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6.2.1 Wachstumskinetik der Homoepitaxie von CrPt3
Das Wachstum von CrPt3 bzw. MnPt3 auf dem Isolator SrTiO3 wird erscho¨pfend
in [74, 75, 130] beschrieben. Sowohl fu¨r die (001) als auch die (111)-Orientierung
erha¨lt man aufgrund der kleinen Gitterfehlanpassung (f = 0.5%) Filme mit sehr
guter Kristallinita¨t und kleiner Rauigkeit. Da das initiale Wachstum jedoch ein
Inselwachstum durchla¨uft, sind die mikroskopischen Vorga¨nge aufgrund der großen
Anzahl an zu bestimmenden Parametern sehr schwierig zu analysieren. Die nach der
Koaleszenz glatten Filme sind jedoch perfekte Startoberfla¨chen fu¨r die Untersuchung
der Homoepitaxie von CrPt3.
Die Analysemethode zur Untersuchung der Substrattemperaturabha¨ngigkeit des
Wachstums ist RHEED, mit der in-situ alle wichtigen Parameter der wachsenden
Oberfla¨che ermittelt werden:
• der chemische Oberfla¨chenordnungsparameter S ∝
√
I( 1
2
0)/I(10) aus dem In-
tensita¨tsverha¨ltnis des U¨berstrukturreflexes ( 1
2
0) zum Fundamentalreflex (10)
[30].
• die Morphologie aus dem Muster des RHEED-Bildes [24].
• die Wachstumsmode aus dem zeitlichen Intensita¨tsverlauf.
Die Start-Schichten wurden mittels Elektronenstrahlverdampfer (Pt) und HTC-
Effusionszelle (Cr) bei einer Wachstumstemperatur von 1200 K auf SrTiO3 (001)
bzw. (111) coevaporiert. Die Schichtdicke betrug ca. 300 A˚. Abbildung 6.4 (a) zeigt
das RHEED-Bild einer (111)-Oberfla¨che in (10) Resonanzbedingung. Die scharfen
RHEED-streaks weisen auf eine monokristalline Oberfla¨che mit atomaren Stufen hin.
Auf diesen Oberfla¨chen wurden Wachstumsexperimente mit Koevaporation von Cr
und Pt bei einer Gesamtrate von 0.22 A˚/s durchgefu¨hrt. Abbildung 6.4 zeigt einen
typischen Intensita¨tsverlauf des (10) und ( 1
2
0)- Reflexes wa¨hrend des Wachstums
von CrPt3 auf CrPt3 (111) bei einer Wachstumstemperatur von Tsub = 600 K. Die
Intensita¨t ist auf eins normiert. Die RHEED-Oszillationen sind ein Beweis fu¨r ein
sehr glattes layer-by-layer-Wachstum. Ihr Auftreten kann durch zwei Modelle er-
kla¨rt werden, dem Interferenz- und dem Channelingmodell. Eine Unterscheidung ist
u¨ber die Glanzwinkelabha¨ngigkeit der Oszillationen mo¨glich (siehe Kapitel 3.1). Mit
dem Glanzwinkel a¨ndert sich der Gangunterschied fu¨r die Interferenzbedingung an
der Stufenkante. Dies hat Auswirkungen auf die Phase bei RHEED-Oszillationen.
Die gemittelte Intensita¨t des (10)-Reflexes bleibt anna¨hernd konstant, wa¨hrend die
des (1
2
0)-Reflexes sinkt. Dies hat seinen Ursprung in der Schichtdickenabha¨ngigkeit
der chemischen Ordnung und wird weiter unten ausfu¨hrlich behandelt. Zuna¨chst soll
das Pha¨nomen der Intensita¨tsoszillationen analysiert werden. Sowohl (10) als auch
(1
2
0)-Reflex oszillieren mit einer Periode, die exakt der reziproken Wachstumsrate
entspricht. Dabei ist die Phase der Oszillationen um pi verschoben. Die Interferenz-
bedingung zwischen Stufenatomen ist also in-phase fu¨r den (10)-Reflex, out-of-phase
fu¨r den (1
2
0)-Reflex. Das Interferenzmodell ist also eine gute Beschreibung.
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Fig. 6.4: (a) RHEED-Bild einer CrPt3 (111) Oberfla¨che in [1¯10]-Richtung. (b) RHEED-
Oszillationen fu¨r in-phase-Bedingung des (10)-Reflexes (obere Kurve) und fu¨r
out-of-plane-Bedingung des ( 1
2
0)-Reflexes (untere Kurve). Man beachte die
Phasenverschiebung.
Aufgrund der Abha¨ngigkeit des (10) und ( 1
2
0)-Reflex von der Kristallstruktur wird
zur Rauigkeitsanalyse der (00)-Reflex in out-of-phase-Bedingung zeitabha¨ngig ver-
folgt. Der Intensita¨tsverlauf ist fu¨r verschiedene Substrattemperaturen in Abbildung
6.5 dargestellt. Miteingefu¨gt sind die korrespondierenden RHEED-Bilder nach dem
Wachstum von ca. 10 ML CrPt3. Die ausgepra¨gtesten RHEED-Oszillationen findet
man bei einer Wachstumstemperatur von ca. 800 K. Sowohl fu¨r ho¨here als auch fu¨r
niedrigere Temperaturen nimmt die Zahl an Oszillationen ab. Bei Wachstumstem-
peraturen von ca. 1050 K nimmt die Intensita¨t des 2D-Reflexes leicht ab. Ein solches
Verhalten la¨sst sich durch eine nur schwache Zunahme der Rauigkeit der Oberfla¨che
erkla¨ren. In der Tat bleibt das RHEED-Bild erhalten (siehe Abb. 6.5). Dieser steady-
state-Zustand la¨sst sich einem step-flow-Wachstum zuordnen. Die Oszillationen bei
Temperaturen um 600 K sind stark geda¨mpft, die gemittelte Intensita¨t steigt jedoch.
Dies la¨sst sich erst mit Hilfe der RHEED-Muster wa¨hrend des Wachstums interpre-
tieren. Die 2D-RHEED-Streaks verblassen; an ihre Stelle tritt das Beugungsmuster
einer 3D-Oberfla¨che (Abb. 6.5). Der (00)-Reflex wird u¨berdeckt von dem 3D-Reflex
1. Ordnung (in Abbildung 6.5 mit ’T’ bezeichnet), was den Anstieg der Intensita¨t
erkla¨rt.
Dieses Verhalten la¨sst sich gut durch eine ’Nichtgleichgewichtsmorphologie’ [59] er-
kla¨ren, da das pha¨nomenologische (thermodynamische) Modell nach Bauer fu¨r ki-
netisch determiniertes Wachstum nicht ausreichend ist. Das kinetische Modell ver-
nachla¨ssigt alle besonderen Effekte der Heteroepitaxie (pseudomorphes / inkoha¨ren-
tes Wachstum, Gitterfehlanpassungen o.a¨.) und auch Orientierungsabha¨ngigkeiten
oder spezielle Oberfla¨cheneffekte (z.B. Rekonstruktionen o.a¨.). Es kann anschaulich
am Kosselkristall verdeutlicht werden.
Abbildung 6.6 zeigt schematisch am Kosselkristall den Ablauf des Kristallwachstums
an gestuften Oberfla¨chen. Adatome diffundieren auf der Oberfla¨che. An Stufenkan-
ten (Steppla¨tzen) werden sie mit hoher Wahrscheinlichkeit reflektiert (sog. Ehrlich-
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Fig. 6.5: RHEED-Studie der Homoepitaxie von CrPt3 (111) fu¨r verschiedene Substrat-
temperaturen. Links ist der zeitliche Intensita¨tsverlauf des (00)-Reflexes, rechts
eine Auswahl an zugeho¨rigen RHEED-Bildern.
Schwoebel-Barriere [131]), in Stufenecken (Kinkplatz) ko¨nnen sie sich anlagern. Dies
wird durch den Potentialverlauf begru¨ndet, den ein diffundierendes Adatom spu¨rt
(vereinfachte Darstellung in Abb. 6.6). Man benutzt die dimensionslose Pe´cletzahl
L2R
D
, um zwischen vier verschiedenen Kristallwachstumsmoden auf gestuften Ober-
fla¨chen zu unterscheiden. Diese stellt einen Zusammenhang zwischen Adatomdiffu-
sionskonstante D, Depositionsrate R und durchschnittlicher Stufe-zu-Stufe-La¨nge L
her [59]:
• diffusional step-flow-Wachstum fu¨r L2R
D
<< 1
• convective step-flow-Wachstum fu¨r L2R
D
' 1
• layer-by-layer-Wachstum fu¨r L2R
D
> 1
• statistisches Wachstum (3D) fu¨r L2R
D
>> 1
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Fig. 6.6: Oben: Step-flow-Wachstum eines
Kosselkristalls (oben). ’1’ ist ein
Kinkplatz mit hoher, ’2’ mit niedriger
Bindungswahrscheinlichkeit, ’3’ ein
Stepplatz. Links: Potentialverlauf an
einer Stufe.
Bei ausreichend schneller Diffusion gelangen alle Atome zur Stufenkante und der
Kristall wa¨chst durch das ’Fliessen’ von Stufen (diffusional step-flow). Bei kleiner
Diffusion bzw. großen Stufenabsta¨nden bilden sich Adatomcluster auf den Stufen
aus. Diese werden regelma¨ßig von den ebenfalls wachsenden Stufenfronten einge-
schlossen und inkorporiert. Hier kann ein periodisches Wechselspiel zwischen Akku-
mulation von Adatomen und Inkorporation der Cluster auftreten (convective step-
flow). Bei einer sehr niedrigen Diffusionskonstanten bleiben die Atome ’liegen’ und
die Oberfla¨che wa¨chst statistisch. Ein seltener Zwischenzustand stellt das layer-by-
layer-Wachstum dar: Hier mu¨ssen die Stufenabsta¨nde groß genug bzw. die Diffusion
klein genug sein, so dass die Akkumulation von Adatomen schneller ist als das Stu-
fenfliessen. Die Diffusion reicht trotzdem aus, um eine langreichweitige Ordnung zu
ermo¨glichen, d.h. dem Auffu¨llen fast aller kinkpla¨tze vor dem Bilden einer neuen
Lage.
Unter Zuhilfenahme dieses Modells ko¨nnen die Wachstumsmoden der Homoepitaxie
von CrPt3 (111) genauer differenziert werden. Das layer-by-layer-Wachstum (Tsub '
800 K) tritt als Zwischenzustand zwischen convective step-flow (Tsub ' 950 K) und
statistischem Wachstum auf (Tsub < 600 K). Die Zuordnung zum convective step-
flow beruht auf der Tatsache, dass dieses Wachstum sehr empfindlich auf Sto¨rungen
reagiert [59]. In der Tat bilden sich ungeordnete, polykristalline Phasen auf der
Oberfla¨che aus (ungeordnete Adatomakkumulationen), was durch das Entstehen
von Debye-Scherrer-Ringen im RHEED gezeigt wird (siehe Abbildung 6.5). Bei sehr
hohen Temperaturen (d.h. grosser Diffusionskonstante) sind die Stufenkanten nicht
mehr stark geordnet, das System ist wesentlich stabiler gegenu¨ber Sto¨rungen (Tsub '
1100 K). Das System befindet sich in der stabilen diffusional step-flow-Mode.
Konkrete Berechnungen zur Wachstumskinetik sind sehr komplex. Eine aktuelle
Vero¨ffentlichung benutzt die sogenannte level-set Methode [132]. Diese verbindet
ein kontinuierliches Modell (a¨hnlich wie dem oben beschriebenen) mit einem ato-
mistischen Ansatz. Die Methode geht auf spezielle Morphologien wie Stufendich-
ten o.a¨. nicht ein. Vorteil einer solchen Vorgehensweise ist, dass es ohne genauere
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Fig. 6.7: Theoretische Berechnung der Rauigkeit als Funktion der Schichtdicke. Die
Rauigkeit und (Stufen-) Diffusionskonstante D sind dimensionslose Zahlen
(D = 0, 10, 20, 50, 100). Aus [132].
Modellvorstellungen (z.B. ’step-flow’) auskommt und daher kontinuierlich fu¨r ver-
schiedene Parameter das Wachstum modelliert werden kann. In Abbildung 6.7 ist
die Rauigkeit wa¨hrend des epitaktischen Wachstums, berechnet nach der level-set-
Methode, als Funktion der Schichtdicke fu¨r verschiedene Stufendiffusionskonstanten
dargestellt. Bei niedriger Diffusion bildet sich eine periodische Rauigkeit mit sehr
niedriger Da¨mpfung aus (layer-by-layer-Wachstum). Die Da¨mpfung nimmt mit stei-
gender Diffusionskonstante zu. Eine ho¨here Diffusion fu¨hrt demnach nicht zu einer
glatteren Oberfla¨che (’Mittelung’), sondern zu einer erho¨hten Rauigkeit. Die Auto-
ren untermauern damit theoretisch die Aussage, dass ein layer-by-layer-Wachstum
nur bei relativ langsamer (Stufen-) Diffusion stattfindet und besta¨tigt damit die
oben gefundenen experimentellen Ergebnisse.
6.2.2 Kinetik der U¨berstrukturordnung
Im vorherigen Abschnitt wurde der Grundstein fu¨r das Wachstum einkristalliner und
glatter Filme gelegt. In metallischen Legierungen ist dieser Vorgang vordergru¨ndig
nicht mit der U¨berstrukturordnung verbunden. Das thermodynamische Gleichge-
wicht der Bragg-Williams-Ordnung ist im Volumen nur nach sehr langen Anlasszy-
klen erreichbar, da die Kinetik der Ordnung stark reduziert ist. Ein Grund ist die
kleine Volumendiffusion, aber auch die Gro¨ßenskala, u¨ber die sich die Wechselwir-
kung erstrecken muss: Die chemische Ordnung muss sich u¨ber viele Elementarzellen,
wenn mo¨glich u¨ber den ganzen Kristall hinaus erstrecken. Die Ordnungsla¨nge be-
stimmt die Doma¨nengro¨ße des geordneten Kristallits, sie verschwindet in der Na¨he
des Ordnungsu¨berganges und geht gegen unendlich fu¨r T = 0 K. Zwei Doma¨nen un-
terschiedlicher Phase ko¨nnen nicht zusammenwachsen (sog. Anti-Phasendoma¨nen-
grenze), zur Bildung einer gro¨ßeren Doma¨ne muss die eine wachsen auf Kosten der
6. Elektronische und magnetische Struktur von U¨bergangsmetall-Platin-Legierungen 73
anderen. Die Oberfla¨chendiffusion ist um Gro¨ßenordnungen gro¨ßer als die Volumen-
diffusion.1 Theoretische Untersuchungen zeigen, dass auch fu¨r Volumenmaterial die
Ordnung an der Oberfla¨che beginnt und sich dann nur langsam in den Kristall hinein
fortsetzt [134].
Diese Situation tritt verscha¨rft wa¨hrend des epitaktischen Schichtwachstums auf.
Ordnungsvorga¨nge sind nur an der wachsenden Oberfla¨che mo¨glich, Fehler wer-
den ’vergraben’. Die theoretische Beschreibung der Ordnungskinetik wa¨hrend des
MBE-Wachstums steckt noch in den Kinderschuhen. Erste (!) Ansa¨tze findet man
in [135]. Ein spezielles Problem ist dabei der Wechsel von der Oberfla¨chenu¨ber-
struktur zur Volumenordnung. Insbesondere fu¨r die L12-Struktur ist dieser Wechsel
orientierungsabha¨ngig. Ein weiteres Problem der Theorie ist das Fehlen von expe-
rimentellen Daten, da eine große Anzahl an Parametern wa¨hrend des Wachstums
bekannt sein muss. Ein wichtiges Ziel dieser Arbeit ist, solche Daten zu liefern.
Fig. 6.8: Temperaturabha¨ngigkeit der Ordnungskinetik wa¨hrend des Wachstums von
CrPt3 (111), R = 0.2 A˚/s.
Die Kinetik der U¨berstrukturordnung wird hier mittels RHEED-Analyse bestimmt.
Die Wurzel des Intensita¨tsverha¨ltnisses zwischen U¨berstruktur- und Fundamental-
reflex, hier mit I ′ bezeichnet, ist direkt proportional zur Oberfla¨chenordnung SO
(siehe Kapitel 3.1). In Abbildung 6.8 ist der zeitliche Verlauf von I ′ wa¨hrend des
Wachstums von CrPt3 (111) aufgetragen. Startwert des Ordnungsparameters ist der
experimentell ermittelte Wert der bei 1200 K getemperten Oberfla¨che. Der Ord-
nungsparameter wurde experimentell in U¨bereinstimmung mit Literaturdaten [136]
als der ho¨chste erreichbare Wert ermittelt. Damit ist die Proportionalita¨tskonstante
zwischen I ′ und SO festgelegt.
Folgende wesentliche Aussagen zur Ordnungskinetik ko¨nnen aus Abbildung 6.8 ge-
wonnen werden:
1 Die Diffusionsbarriere betra¨gt fu¨r Pt im Volumen ca. 2 eV, fu¨r Pt-Oberfla¨chen ca. 0.79 eV
[133].
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1. Bei keiner Wachstumstemperatur wurde eine konstant bleibende Ordnung fest-
gestellt.
2. Die Funktionsverla¨ufe a¨hneln sich. Nach einer exponentiellen Abnahme (Ge-
rade in Abb. 6.8) bleibt I ′ nahezu konstant.
3. Sowohl die Anfangsabnahme als auch der konstante Endwert sind stark tem-
peraturabha¨ngig.
Aus (1.) folgt direkt, dass eine perfekte Ordnung nur durch Anlasszyklen (d.h.
Gleichgewichtsbedingungen) erreicht werden kann. Mittels entsprechender Wahl der
Substrattemperatur la¨sst sich ein Film mit beliebigem Ordnungszustand herstellen
(3.). Unter der Annahme, dass Ordnungsvorga¨nge nur an der Oberfla¨che stattfinden,
kann aus dem Oberfla¨chenordnungsparameter auf die Volumenordnung geschlossen
werden. Die Abbildung 6.9 vergleicht unsere mittels RHEED mit denen aus Ro¨nt-
genbeugung (aus [136]) gewonnenen Ordnungsparametern von epitaktisch gewach-
senen CrPt3 (111) Filmen. Dabei kann die Ro¨ntgenbeugung als Volumenmessung
interpretiert werden, d.h. man bestimmt den Volumenordnungsparameter SV . Beide
Fig. 6.9: Vergleich der experimentell ermittelten Volumenordnung (XRD-Messungen aus
[136]) mit der Oberfla¨chenordnung (SO nach 10 ML aus Abbildung 6.8) in
Abha¨ngigkeit der Wachstumstemperatur.
Ordnungsparameter erreichen ihr Maximum bei ca. 1150 K. Dies ist ein Hinweis fu¨r
die Gu¨ltigkeit der oben diskutierten Annahme, dass aus Ordnungsvorga¨ngen an der
Oberfla¨che auf die Gesamtordnung im Kristallgeschlossen werden kann. Maret et
al. [136] finden jedoch keine relevante Ordnung unterhalb von 900 K, wohingegen
RHEED-Messungen noch eine kleine U¨berstruktur bis hin zu 700 K detektieren. Ins-
gesamt ist das Maximum fu¨r den Volumenordnungsparameter schmaler. Dies la¨sst
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sich qualitativ verstehen, da durch die Dimensionalita¨tsa¨nderung der Grad des Pha-
senu¨bergangs von erster auf zweiter Ordnung vera¨ndert wird. Fu¨r den Phasenu¨ber-
gang zweiter Ordnung ist SO(T ) kontinuierlich bei Tc (der U¨bergang ist weniger
’scharf’). Dieser Effekt wurde fu¨r den Gleichgewichtszustand an vielen Systemen
vero¨ffentlicht (z.B. Cu3Au [137], Cu3Pd [129], Theorie: [138, 139]). Ein weiterer Un-
terschied ist die unterschiedliche Koha¨renzla¨nge von RHEED bzw. Ro¨ntgenstruk-
turanalyse (Abschnitt 3.1). RHEED detektiert eher eine kurzreichweitige Ordnung,
wohingegen die Ro¨ntgenstrukturanalyse u¨ber gro¨ßere Bereiche integriert. Aufgrund
verringerter Diffusionsla¨ngen bei tiefen Temperaturen wird sich hier nur noch eine
Nahordnung einstellen, die die Ro¨ntgenbeugung nicht mehr registriert.
Fu¨r eine genauere Analyse muss beru¨cksichtigt werden, dass - wie im ersten Teil
gezeigt - die Wachstumsmoden temperaturabha¨ngig sind. Ein interessanter Hinweis
ergibt sich durch die Analyse der RHEED-Bilder wa¨hrend der convective step-flow-
Mode. Die 2D-Reflexe zeigen eine U¨berstruktur, diese fehlt jedoch bei den Debey-
Scherrer-Ringen. Chemisch geordnetes Wachstum kann also nur bei epitaktischem
Wachstum auftreten (die Umkehrung gilt nicht).
6.2.3 Die ordnungsabha¨ngige Morphologie
Wichtiger wird dieser Zusammenhang wa¨hrend des Wachstums von (001) orien-
tiertem CrPt3. RHEED-Studien zum epitaktischen Wachstum zeigen ein a¨hnliches
Verhalten wie das in (111)-Orientierung. Jedoch neigt das Wachstum zur Bildung
Fig. 6.10: Rechts: In der [001]-Richtung wechseln sich Ebenen mit Cr-Pt und Pt-Pt-
Zusammensetzung ab. Rechts: RHEED-Oszillationen des (01) und (0 1
2
) Reflex
beim Wachstum von CrPt3 (001) .
von (111) orientierten, polykristallinen Clustern, die die weitere Epitaxie empfind-
lich sto¨ren. Erst bei sehr hohen Wachstumstemperaturen (Tsub > 1100 K) werden
diese Sto¨rungen u¨berwachsen [74]. Der physikalische Ursprung ist zum einen die
kleinere Oberfla¨chenenergie der (111)-Fla¨chen und damit die energetische Bevorzu-
gung der (111)-Orientierung. Zum anderen ist der Ordnungsvorgang nicht auf eine
einzige Atomlage beschra¨nkt. In der (111)-Orientierung ist jede Lage identisch in
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Sto¨ichiometrie und Anordnung. In der [100]-Richtung hingegen wechseln sich reine
Platin-Atomlagen mit gemischen Cr-Pt-Lagen ab. Die unterschiedlichen Ebenen sind
in Abbildung 6.10 mit verschiedenen Grauto¨nen skizziert. Ein geordneter Kristall
besteht also aus Doppellagen in [100]-Richtung.
Exakt dieses Ergebnis wird wa¨hrend des layer-by-layer-Wachstums gefunden. Die
RHEED-Intensita¨ten sowohl des (10) als auch des (0 1
2
) Reflexes oszillieren mit einer
La¨nge von ca. 4 A˚, der Gitterkonstante von CrPt3 (siehe Abb. 6.10). Damit kann
die Stufenho¨he einer epitaktischen CrPt3 (001) Oberfla¨che zu einer Doppellage (=
4 A˚) bestimmt werden. Verschwindet die U¨berstruktur, so gibt es keine Unterschei-
dung mehr zwischen den beiden Lagen und die Periode ist auf die Ha¨lfte reduziert.
Dies bedeutet gleichzeitig, dass sich die Morphologie der Oberfla¨che a¨ndert. Die Stu-
fenho¨he betra¨gt jetzt ca. 2 A˚. In der Tat oszilliert der (10)-Reflex mit einer Periode
von 2 A˚. Dies ist ein direkter Beweis fu¨r die Wechselwirkung zwischen Morphologie
und chemischer Ordnung wa¨hrend des epitaktischen Wachstums von Legierungen.
6.3 Strain und Magnetisierung
Im Abschnitt 6.2 wurden Magnetisierungskurven polykristalliner CrPt3 Filme ge-
zeigt, die eine starke senkrechte magnetische Anisotropie aufweisen. Die Kristalli-
nita¨t und Morphologie solcher Filme und ihre Orientierung sind schwierig zu para-
metrisieren. Dieses sollte mit Hilfe von epitaktischen Filmen mit definierter Zusam-
mensetzung und Orientierung einfacher mo¨glich sein.
In Abbildung 6.11 sind in-plane und out-of-plane Magnetisierungsmessungen von
epitaktischen CrPt3(111)-Schichten bzw. (001) auf SrTiO3(111) und (001) zusam-
mengestellt. Sie zeigen eine Anisotropie senkrecht zur Filmebene fu¨r die (111)-
Orientierung, eine Anisotropie parallel zur Filmebene fu¨r die (001)-Orientierung.
Aufgrund der anisotropen Oberfla¨chenenergien von fcc-(a¨hnlichen) Legierungen wa¨chst
CrPt3 auf amorphen Substraten (111) texturiert auf [68, 130]. Die leichte Richtung
der Magnetisierung stellt sich damit sowohl fu¨r polykristalline als auch epitaktische
(111) orientierte Filme in (111)-Richtung ein. Unterschiedlich ist jedoch die Gro¨ße
der Anisotropie, sie erreicht +0.25 MJ/m3 fu¨r polykristalline gegenu¨ber +0.017
MJ/m3 fu¨r (111) orientierte Schichten (Literatur: epitaktische CrPt3(111)-Filme auf
Al2O3 (0001) Keff = +0.23 MJ/m
3 [136]). Zur Abscha¨tzung der Anisotropie siehe
Anhang. Bei (001) orientierten Filmen liegt die leichte Richtung der Magnetisierung
in der Filmebene mit Keff = -0.024 MJ/m
3. Maret et al. fanden fu¨r CrPt3 (001)
auf MgO (001) eine Anisotropie von Keff = -0.015 MJ/m
3 [136]. Materialien ohne
große intrinsische magneto-kristalline Anisotropie entwickeln eine effektive Aniso-
tropie, die aufgrund der Formanisotropie die leichte Richtung der Magnetisierung
in die Ebene dru¨ckt.Die Sa¨ttigungsmagnetisierung der Filme ist mit ca. 200 kA/m
kleiner als der Wert fu¨r Volumenmaterial (380 kA/m). Die Magnetisierung des poly-
kristallinen Filmes ist mit 350 kA/m wesentlich na¨her an dem von Volumenmaterial.
In der Literatur findet man ebenfalls gro¨ßere Unterschiede. Sugihara et al. benutzten
MgO (001) und MgO (111) als Substrate fu¨r CrPt3, um die kristalline Orientierung
der leichten Richtung der Magnetisierung zu bestimmen [155]. Dieser Zugang ist
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Fig. 6.11: in-plane und out-of-plane Magnetisierungsmessungen von CrPt3(111)-
Schichten bzw. (001) auf SrTiO3(111) und (001) zeigen eine Anisotropie
senkrecht zur Filmebene fu¨r die (111)-Orientierung, parallel zur Filmebene
fu¨r die (001)-Orientierung.
pra¨ziser als die Wahl unterschiedlicher Substratmaterialien, da Unterschiede der
Wachstumsvorga¨nge auf demselben Material minimiert werden ko¨nnen. 2 Sugihara et
al. fanden fu¨r beide Orientierungen eine in der Filmebene liegende leichte Richtung
der Magnetisierung [155] im Gegensatz zu den Ergebnissen von Maret et al. [136]. Die
magnetische Anisotropie von CrPt3 scheint also weniger empfindlich abha¨ngig von
Wahl der Orientierung als von der Wahl des Substrats zu sein. Eine solche Aussage
ist unbefriedigend, da die physikalische Ursache der Anisotropie damit nicht gekla¨rt
ist.
Es ist bekannt, dass eine Verzerrung insbesondere von hochsymmetrischen Kristall-
strukturen zu einer Vera¨nderung der magnetischen Anisotropien fu¨hren kann. In
der Tat sind die CrPt3-Filme auf Al2O3 (0001) stark in (111)-Richtung verzerrt
(∆d/d(111) = −2.7 · 10−3...+1.3 · 10−3 in Abha¨ngigkeit von der Substrattemperatur)
[136]. Da die hohe Anisotropie auch in polykristallinen Schichten auftritt und sich
mit der Substrattemperatur a¨ndert, liegt die Annahme nahe, dass die Verzerrung aus
den unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat resultiert.
Haftet die Schicht auf dem Substrat, so wird diese nach dem Abku¨hlen auf Mess-
bzw. Raumtemperatur verzerrt (sog. clamping). Der Effekt ist materialabha¨ngig.
Abbildung 6.12 zeigt die Gitterverzerrung in Abha¨ngigkeit von der Substrattempe-
ratur. Die Abbildung illustriert, dass die sta¨rkste positive Verzerrung bei Quartz und
Saphir auftritt, wohingegen das Wachstum auf SrTiO3 und MgO zu einer negativen
Verzerrung fu¨hrt.
Sollte dieser Effekt einen Einfluss auf die magnetische Anisotropie auswirken, so
mu¨sste sich eine Abha¨ngigkeit der Anisotropie von der Wachstumstemperatur zei-
gen. Nun wurde in den vorherigen Abschnitten gezeigt, dass die Morphologie und
2 Auch bei gleichem Material sind die Wachstumsvorga¨nge orientierungsabha¨ngig (Kapitel 4).
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Fig. 6.12: Gitterverzerrung auf-
grund von verschiedenen
Ausdehnungskoeffizi-
enten der Substrate
(’thermischer Stress’).
∆T entspricht der
Temperaturdifferenz
zwischen Wachstums-
und Messtemperatur.
die chemische U¨berstrukturordnung von der Wachstumstemperatur determiniert
wird. Sa¨ttigungsmagnetisierung und chemische U¨berstruktur sind direkt voneinan-
der abha¨ngig. Dieser Zusammenhang wird in Abbildung 6.13 deutlich. Mit ho¨herer
Fig. 6.13: Out-of-plane Hysteresekurven von CrPt3(111)-Filmen in Abha¨ngigkeit der
Wachstumstemperatur (Magnetisierungsmessungen bei 10 K). Der Einschub
zeigt die Abha¨ngigkeit des Koerzitivfeldes und der Sa¨ttigungsmagnetisierung
von der Substrattemperatur
Substrattemperatur steigt die Sa¨ttigungsmagnetisierung. Da Keff =
1
2
MSHA [2],
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steigt auch die Anisotropiekonstante mit der Substrattemperatur und macht eine
detaillierte Aussage schwierig. Ein Hinweis auf mo¨gliche andere Effekte ist jedoch
die starke Abha¨ngigkeit des Koerzitivfeldes von der Substrattemperatur (siehe Ein-
schub in Abbildung 6.13.) Dieses sinkt mit ho¨herer Substrattemperatur, was durch
eine Abnahme des Anisotropiefeldes erkla¨rt werden kann. Ein schlu¨ssiger Beweis ist
dies nicht, da die Morphologie ebenfalls einen starken Einfluss auf das Koerzitivfeld
und die Anisotropie hat.
Daher wurde nach einem Weg gesucht, strain-Effekte an ein und derselben Probe
nachzuweisen, um mo¨gliche Wachstumseinflu¨sse ausschließen zu ko¨nnen. Dazu wur-
de ein CrPt3-Film auf Glimmer gewachsen. Der Film wa¨chst epitaktisch in (111)-
Orientierung. Entsprechend liegt die leichte Richtung der Magnetisierung schon ohne
von außen angelegter Verspannung senkrecht zur Filmebene, wie in Abbildung 6.14
gezeigt wird. Das nur 20 µm dicke Glimmersubstrat wurde um einen Rundstab ge-
wunden, so dass die Schicht in-plane einmal negativ und einmal positiv gestaucht
wird (siehe Abbildung 6.14). Dies resultiert in einer positiven bzw. negativen Stau-
Fig. 6.14: In-plane Hysteresekurven eines CrPt3(111)-Films auf Glimmer in Abha¨ngig-
keit einer durch Biegung des Substrats ausgeu¨bten Verzerrung (Magnetisie-
rungsmessungen bei 10 K). Der obere Graph zeigt die in-plane und out-of-
plane Hysteresekurven des nicht-verspannten Filmes.
chung senkrecht zur Filmebene. Der Biegeradius und die Substratdicke bestimmen
die Verzerrung. Eine Abscha¨tzung (Strahlensatz) ergibt ∆d/dx = ±7 · 10−3 bei
∆d/dy = const. fu¨r die in-plane-Verzerrung. Durch die in-plane Verzerrung wird ei-
ne nicht genau bekannte out-of-plane Verzerrung hervorgerufen (|∆d/dz| ≤ 7 ·10−3).
Das Magnetfeld wurde in-plane so angelegt, dass ein Entmagnetisierungsfaktor nicht
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beru¨cksichtigt werden muss und die Geometrie beim Biegen nicht vera¨ndert wird.
Von den Hysteresekurven wurde der identische (paramagnetische) Anteil des Sub-
strates und Biegeaufbau abgezogen.
Somit resultieren die Unterschiede der beiden Hysteresekurven in Abbildung 6.14
ausschließlich aus Strain-Effekten. Das Anisotropiefeld vergro¨ßert sich bei einer Strek-
kung der out-of-plane Gitterkonstante - in qualitativer U¨bereinstimmung mit der
oben diskutierten thermischen Gitterkonstantena¨nderung. Der Effekt ist anderseits
nicht groß genug, um allein die magnetische Anisotropie zu erkla¨ren. Zusammenfas-
send kann daher festgestellt werden, dass durch strain die magnetische Anisotropie
vera¨ndert werden kann, die preferentielle leichte Richtung der Magnetisierung (in
[111]-Richtung) jedoch wahrscheinlich durch die intrinsische elektronische Struktur
hervorgerufen wird [118], die in den folgenden Abschnitten untersucht wird.
Weiterfu¨hrende Experimente (insbesondere die quantitative Bestimmung der Git-
terverzerrung mittels Ro¨ntgenbeugung) werden an dieser Stelle nur als Ausblick fu¨r
die Zukunft vorgeschlagen.
6.4 Elektronische Struktur und Magnetismus von
TxPt1−x-Legierungen
Die elektronische Struktur der TxPt1−x-Legierung ist aufgrund der großen Anzahl
an Elektronen pro Einheitszelle und der vielfa¨ltigen Wechselwirkungen untereinan-
der sehr komplex. Schon die theoretische Beschreibung muss Na¨herungen benut-
zen, deren Gu¨ltigkeit im Einzelfall zu u¨berpru¨fen ist. Daru¨berhinaus werden durch
das Experiment immer nur einzelne Aspekte mit der durch den Aufbau gegebenen
Auflo¨sung detektiert. Wesentliche theoretische und experimentelle Na¨herungen sind:
• Die elektronische Struktur wird im Rahmen einer Einteilchen-Bandstruktur
diskutiert.
• Vielteilcheneffekte (Korrelation etc.) werden vernachla¨ssigt bzw. u¨ber eine An-
passung des entsprechenden Einteilchenpotentials eingefu¨hrt.
• Die endliche Energie- und Impulsunscha¨rfe des Photoemissionsexperimentes
verhindert eine Auflo¨sung der Bandstruktur von TPt3. Die elektronische Struk-
tur wird daher insbesondere durch ihre Abha¨ngigkeit von experimentellen Pa-
rametern untersucht und mit der Theorie verglichen.
Im Experiment ko¨nnen Zusammensetzung und chemische Ordnung der Legierung
gea¨ndert und deren Auswirkungen auf die magnetischen und elektronischen Eigen-
schaften untersucht werden. Dieser Schritt soll zuna¨chst theoretisch vollzogen wer-
den.
Dazu wurde die elektronische Bandstruktur von Pt in der natu¨rlichen fcc-Struktur
mit Hilfe des tight-binding-Formalismus berechnet. Dieser Formalismus ist keine ab-
initio-Methode, es lassen sich jedoch Charakter und Symmetrie der Ba¨nder leichter
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diskutieren. Die Rechnung beru¨cksichtigt ein s- und fu¨nf d− Ba¨nder mit na¨chster
und u¨berna¨chster Nachbarwechselwirkung. Die U¨berlappungsintegrale fu¨r Pt wur-
den [18] entnommen. Die Lo¨sung der Energieeigenwerte des Hamilton-Operators
wurde mittels mathematicaTM berechnet. In Abbildung 6.15 sind die Eigenwerte
in Abha¨ngigkeit vom k-Vektor in [001]-Richtung dargestellt (' Bandstruktur von
fcc-Pt entlang Γ−X).
Fig. 6.15: Entstehung der Bandstruktur der TPt3-Legierungen, ausgehend von fcc-Pt
(TBA-Methode) u¨ber eine hypothetische sc-Pt-Struktur bis hin zu einer
LSDA-Rechnung fu¨r sc-MnPt3.
Die Bandstruktur zeigt die typischen Charakteristika eines d-Metalls. Die Aufspal-
tung der 5d-Ba¨nder (' Bandbreite) ist jedoch wesentlich gro¨ßer als die der 3d-U¨ber-
gangsmetalle. In der fcc-Symmetrie hybridisiert das s-Band mit dem d3z2−r2-Band
(als Linie ist der Verlauf des d-Bandes ohne Hybridisierung skizziert). Dies bedeutet
gleichzeitig eine Kopplung der eher lokalisierten d−Ba¨nder an die s−Leitungselektro-
nen. Pt ist unmagnetisch, daher sind alle Ba¨nder zweifach entartet. Die Entartung
wird durch die in dieser Rechnung nicht beru¨cksichtigten Spin-Bahn-Kopplung auf-
gehoben. Diese ist relativ groß in Pt (experimenteller Wert aus PES-Messungen:
ξ5d = 0.66 eV [143]).
Die Symmetrie der elektronischen Struktur wird bei Bildung einer L12-Struktur
vermindert. Die L12-Struktur hat eine einfach kubische Symmetrie (sc: simple cubic),
d.h. auch die Symmetrie des reziproken Raumes wechselt von einer fcc-BZ in eine
sc-BZ. Insbesondere in [100]-Richtung halbiert sich der maximale k-Vektor. Diesem
wird durch die Faltung der Bandstruktur Rechnung getragen (siehe Abb. 6.15 Mitte).
Die unterschiedlichen Atome fu¨hren zu einer Aufspaltung ∆E an der BZ-GrenzeXsc.
Dies wird deutlich durch den Vergleich mit einer ab-initio-LSDA-Bandstrukturrech-
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nung [144] von MnPt3. In der auf den ersten Blick sehr komplizierten Bandstruktur
lassen sich die ’gefalteten’ Pt-Ba¨nder wiedererkennen. Insbesondere bei ho¨heren Bin-
dungsenergien ist die U¨bereinstimmung gut. Die Berechnung der elementspezifischen
Zustandsdichte ergibt eine Ha¨ufung der Mn-Zusta¨nde in der Na¨he der Fermikante.
Diese spu¨ren eine große Austauschwechselwirkung (ca. 1-3 eV [144]), so dass sich in
der Na¨he der Fermikante fast nur Majorita¨tsladungstra¨ger befinden. Dies erkla¨rt die
Abweichung der TPt3-Bandstruktur von der des reinen Pt bei niedrigeren Bindungs-
energien. Die große Austauschwechselwirkung ist neben der hohen Zustandsdichte
die Ursache des Ferromagnetismus von MnPt3, wofu¨r im na¨chsten Abschnitt expe-
rimentelle Hinweise aufgezeigt werden.
Aus der obigen Diskussion lassen sich die folgenden wesentlichen Punkte extrahieren:
• Die elektronische Struktur der TxPt1−x-Legierungen wird durch die Pt-Struktur
vorgegeben.
• Von Pt (fcc) nach geordnetem TPt3 (L12) erfolgt eine Symmetrieerniedrigung.
• Die Zustandsdichteverteilungen des U¨bergangsmetalls und des Pt sind unter-
schiedlich.
• Bei konstanter Bandstruktur wird die Position des Ferminiveaus durch die Ge-
samtanzahl der Elektronen (pro Einheitszelle) bestimmt (rigid-band-Modell).
In erster Na¨herung ist also die Bindungsenergie der Ba¨nder relativ zu EF eine
lineare Funktion von der U¨bergangsmetallkonzentration.
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6.4.1 Magnetismus und elektronische Struktur von MnPt3
Geordnetes MnPt3 ist ferromagnetisch mit einer Curietemperatur von 380 K. Neu-
tronenmessungen ergeben ein magnetisches Moment µMn = 3.68µB auf den Mn-
Pla¨tzen und µPt = 0.12µB auf den Pt-Pla¨tzen [120]. Die Pt-Momente sind durch
das Mn induziert. Das atomare Kopplungsschema fu¨r einen Mn-Zustand mit fu¨nf
d-Elektronen ergibt einen 6S5/2-Zustand, d.h. ein Spinmoment von 5µB und ein
Bahnmoment von 0. In U¨bergangsmetallen im festen Zustand ist das Bahnmoment
gequencht, d.h. auch bei Vorhandensein eines Bahnmoments im freien Atom ist die-
ses im Festko¨rper verschwindend klein [14], und auch die Gesamtmagnetisierung im
festen Zustand ist durch den itineranten Charakter meistens kleiner als die des freien
Atoms. Bandstrukturrechnungen und XMCD-Messungen besta¨tigen das verschwin-
dend kleine Bahnmoment von Mn [145]. Die Neutronenmessungen zeigen eine Loka-
lisierung der magnetischen Momente am Mn, wohingegen in der neuen Literatur eher
ein itinerantes Bild zur Erkla¨rung des Magnetismus herangezogen wird [22, 120]. Nun
bedeutet auch ein Stonermagnetismus eine gewisse Lokalisierung der Ladungstra¨ger,
da die hohe Zustandsdichte an der Fermikante nur durch eine schmale Bandbreite
erreicht wird (Kapitel 2.2). Auch die Induktion eines magnetischen Moment im Pt
la¨sst auf eine Hybridisierung, d.h. eine partielle Delokalisierung, schließen.
Im folgenden wird die elektronische Struktur mittels Photoemission untersucht.
Durch einen Vergleich mit Magnetisierungsdaten wird ein Zusammenhang zwischen
Magnetisierung und Zustandsdichte ermittelt, der ein eindeutiger Hinweis auf den
itineranten Charakter des Ferromagnetismus von MnPt3 ist.
Die Messungen wurden winkelaufgelo¨st an (111) und (001) orientierten MnPt3-
Schichten auf SrTiO3 durchgefu¨hrt. Die Pra¨paration ist ausfu¨hrlich in [74, 146]
beschrieben. In Abbildung 6.16 ist repra¨sentativ die Messung fu¨r die (111) Orien-
tierung mit k‖ = 0 (normal emission, h¯ω = 21.2 eV) aufgefu¨hrt. Die Interpretation
eines winkelaufgelo¨sten Photoemissionsspektrums la¨sst sich am leichtesten mittels
des Dreistufenmodells durchfu¨hren. Dies ist in Abbildung 6.16 zeichnerisch dadurch
gelo¨st, dass die Bandstruktur (Initialzustand) in Γ-R-Richtung zusammen mit dem
Endzustand der Photoelektronen neben dem gemessenen Spektrum dargestellt ist.
Der Endzustand (Freie-Elektronen-Na¨herung mit me = m0 und V0 = 12 eV, fu¨r De-
tails siehe [146]) ist um 21.2 eV zu gro¨ßeren Bindungsenergien verschoben, so dass
ein Schnitt von Bandstruktur und Parabel mit einem Peak im Spektrum zusammen-
fallen sollte. Fu¨r die Strukturen E1, E2 und E3 ko¨nnen entsprechende Schnittpunkte
gefunden werden. Auffa¨llig ist das Fehlen einer Struktur in der Na¨he von -6 eV, in
Abbildung 6.16 mit einem Kreis markiert. Dieser Effekt kann durch die Abha¨ngig-
keit der gemessenen Strukturen von der Messgeometrie erkla¨rt werden. Die Messun-
gen in (001)-Richtung (hier nicht dargestellt) zeigen bei ca. -6 eV ein ausgepra¨gtes
Maximum. Die Auswahlregeln (siehe Kapitel 3.2) werden durch die kristalline Sym-
metrie und die Messgeometrie bestimmt. Das Fehlen einer symmetrieaufgelo¨sten
Bandstrukturrechnung erschwert eine Berechnung der Auswahlregeln. Photoemis-
sionsmessungen an von der Symmetrie her vergleichbaren Pt (111) - Oberfla¨chen
zeigen bei -4 eV einen großen Polarisationseffekt, d.h. die Wirkung der Auswahlre-
geln [147].
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Fig. 6.16: Rechts: Photoemissionsmessung von MnPt3 (111) unter Verwendung der He
I-Linie. Links: Interpretation des Spektrum durch optische Anregung zwischen
der Volumenbandstruktur und freier Elektronen-Parabel.
Das Maximum E2 entspricht nach Hasegawa den Ba¨ndern mit den Urspru¨ngen Γ
′↑↓
25
mit einer Elementverteilung von ca 1 Mn (3d): 4 Pt (5d) [148]. Dieser Pt-dominierte
Zustand wird als Referenzzustand fu¨r die Diskussion der Konzentrationsabha¨ngig-
keit benutzt. E3 ru¨hrt von den s-Zusta¨nden her (ebenfalls Pt dominiert). Auch E1
la¨sst sich durch einen Volumenbandu¨bergang erkla¨ren. Dieser Zustand ist Mn do-
miniert (aus Vergleich mit den Rechnungen von [148]). Eine Besonderheit ist ES.
Diese Struktur ließe sich durch ein Volumenband erkla¨ren. Es werden im folgen-
den jedoch die Punkte zusammengefasst, diese Struktur als Oberfla¨chenresonanz zu
interpretieren:
• Die Struktur hat - gemessen an anderen Strukturen - eine sehr kleine Halb-
wertsbreite.
• Beruhend auf Bandstrukturrechnungen befinden sich in der Na¨he der Fermi-
energie hauptsa¨chlich Mn-dominierte Zusta¨nde. Diese sind hochkorreliert, was
bei 3d-Bandelektronen zu breiten Spektren fu¨hrt [36].
• Winkelabha¨ngige Messungen zeigen eine Dispersion von nur 0.2 eV (die Volu-
menstrukturen haben eine Dispersion zwischen 0.5 und 2 eV).
• Die Struktur fehlt in Photoemissionsspektren von MnPt3 (001)-Oberfla¨chen.
• Die Struktur zeigt keine Energie-Abha¨ngigkeit von der Mn-Konzentration der
Legierung (Abbildung 6.17), die gro¨ßte Intensita¨t wird jedoch bei der sto¨chio-
metrischen Zusammensetzung erreicht.
6. Elektronische und magnetische Struktur von U¨bergangsmetall-Platin-Legierungen 85
Aufgrund der endlichen Energie- und Impulsauflo¨sung lassen sich nur wenige Ba¨nder
identifizieren. Eine tiefere Aussage erhalten die Photoemissionsmessungen aber durch
die Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung der Legierung. In Abbildung 6.17 sind
Fig. 6.17: Konzentrationsabha¨ngigkeit der elektronischen Struktur von Mn-Pt-
Legierungen: Winkelaufgelo¨ste Photoemission an MnxPt100−x(111)-
Oberfla¨chen, Bestrahlung mit He I - Linie, normal emission.
die winkelaufgelo¨sten Spektren fu¨r MnxPt100−x (111) - Oberfla¨chen in Abha¨ngigkeit
von der Mn-Konzentration dargestellt. Die reine Pt-Oberfla¨che zeigt drei Struk-
turen, die sich eindeutig durch Vergleich mit Literaturmessungen [147] den Volu-
menba¨ndern Λ8+4+5 (-3.95 eV), Λ
7+
4+5 (-2.35 eV), Λ
8+
4+5 (-1.40 eV) zuordnen lassen.
Die Volumenbandstruktur von Pt hat in Γ-L-Richtung drei zusa¨tzliche Ba¨nder mit
Λ6-Symmetrie, die U¨berga¨nge in den Endzustand mit Λ6-Symmetrie sind aufgrund
von Auswahlregeln verboten [147]. Rechnungen prognostizieren einen Hybridisie-
rungseffekt der Pt-Zusta¨nde mit den Mn-Zusta¨nden hauptsa¨chlich in der Na¨he der
Fermienergie. Hier sollten sich A¨nderungen der Spektren bei der Substitution von
Pt mit Mn zeigen. Dies wird in der Tat beobachtet: Es entstehen neue Struktu-
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ren bei E ≤ EF (⇒ E1, ES), wohingegen die Struktur bei -4 eV erhalten bleibt
(⇒ E2). Anhand der Konzentrationsabha¨ngigkeit lassen sich einige der aus der Ein-
zelspektrumsanalyse erhaltenen Ergebnisse empirisch u¨berpru¨fen. Struktur E2 ist
Pt-dominiert, E1 hat einen ho¨heren Mn-Anteil. Folgerichtig nimmt die Intensita¨t
von E1 relativ zu E2 bei Mn-Zugabe zu (Abb. 6.17). Das Photoemissionsspektrum
bleibt zwischen x = 20 und x = 38 jedoch im prinzipiellen Aufbau erhalten.
Ein solches Verhalten la¨sst sich gut im Rahmen des rigid-band-Modells diskutieren,
das die Vera¨nderung der elektronischen Struktur durch eine Verschiebung der Fermi-
energie beschreibt. Struktur E2 verschiebt sich linear in Abha¨ngigkeit des Mn-Anteils
(Abb. 6.18). Ausnahme bleibt, wie oben diskutiert, Struktur ES. Vom physikalischen
Gesichtspunkt am wichtigsten sind die Zusta¨nde am Ferminiveau. Diese bestimmen
neben der Wa¨rmekapazita¨t der Elektronen, der elektrischen und bei großen Wel-
lenla¨ngen optischen Leitfa¨higkeit etc. auch die magnetischen Eigenschaften (Stoner-
Kriterium). Die Photoemissionsintensita¨t an der Fermikante ist ein Mass fu¨r die
Zustandsdichte der Elektronen, es gibt jedoch keine direkte Mo¨glichkeit, aus der
Intensita¨t den Absolutwert der Zustandsdichte zu bestimmen. Hier ist die Intensita¨t
auf den Peak E2 normiert.
Die Konzentrationsabha¨ngigkeit der Energiepositionen von E2, ES und der Inten-
sita¨t am Ferminiveau ist im Vergleich zur Magnetisierung und Curietemperatur der
Filme in Abbildung 6.18 aufgetragen. Die Magnetisierung wurde bei 10 K mittels
SQUID-Messungen bestimmt. Die Curietemperaturen wurden aus dem Temperatur-
verlauf der Remanenz extrapoliert. Sowohl die Energieverschiebung als auch die Cu-
rietemperatur sind linear abha¨ngig von der Konzentration. Nimmt man an, dass sich
fu¨r kleine Abweichungen von der 1:3 Sto¨chiometrie keine A¨nderungen am grundsa¨tz-
lichen Aufbau der Bandstruktur ergeben (rigid-band-Modell), so wird durch den Mn-
Anteil in der Legierung die Gesamtanzahl an Elektronen festgelegt, da Mn weniger
Elektronen als Pt liefert. Der Verlauf der totalen Zustandsdichte von MnPt3 ist
u¨ber einen großen Energiebereich relativ konstant (vergleiche Abbildung 6.1). Mit
Gleichung (2.27) ergibt sich daher ein linearer Zusammenhang zwischen der Fermi-
energie und dem Mn-Anteil. Da die Fermienergie auf den Wert EB = 0 gesetzt wird,
verschieben sich die Zusta¨nde linear mit x.
Das lineare Verhalten der Curietemperatur ist ein Ergebnis, dass schon in den 50er
Jahren bekannt wurde. Die klassische Erkla¨rung fu¨r den linearen Zusammenhang ist
die Curie-Weiss-Methode. Dabei nimmt man an, dass die Austauschwechselwirkung
J und der Mechanismus des Magnetismus konstant bleibt und die Curietemperatur
TC von der Anzahl y und Koordinationszahl z der magnetischen Momente abha¨ngt
[149]:
TC =
y
2
· z · J
kB
(6.2)
Im Fall kleiner A¨nderungen bleibt auch die Koordinationszahl konstant und TC ist
proportional zu y. Verallgemeinert man das Ergebnis, so bedeutet dies ein Festhal-
ten an der elektronischen Struktur, bei dem nur die Anzahl an Spins und damit
Ladungstra¨gern gea¨ndert wird. Dies entspricht wiederum dem rigid-band-Modell.
Die lineare Abha¨ngigkeit von TC und der Bindungsenergie E2 sind also in dem glei-
chen elektronischen Verhalten begru¨ndet.
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Fig. 6.18: Konzentrationsabha¨ngigkeit der Energiepositionen von E2 (Kreise), ES (Drei-
ecke) und der Intensita¨t am Ferminiveau (Quadrate) im Vergleich zur Magne-
tisierung (Kreise) und Curietemperatur der Filme (Quadrate).
Wesentliches Ergebnis beider Herangehensweisen ist die konstante Austauschwech-
selwirkung J . Ist nun MnPt3 ein itineranter Ferromagnet, so sollte fu¨r ihn das Stoner-
Kriterium gelten: M ∝ N(EF ) mit J = const (siehe Kapitel 2.2). In der Tat zeigt
Abbildung 6.18 einen direkten Zusammenhang zwischen den beiden fundamentalen
Gro¨ßen M und N(EF ) ' I(EF ). Dies ist ein direkter Hinweis fu¨r den itineranten
Charakter des Ferromagnetismus in MnPt3.
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6.4.2 Elektronische Struktur und Magnetismus von CrPt3
Trotz des isoelektronischen Aufbaus zeigt der Magnetismus von CrPt3 interessante
Abweichungen zu demjenigen von MnPt3. Die Cr-Atome bilden ein ferromagne-
tisches Untergitter, das im Pt induzierte Moment steht jedoch antiparallel dazu.
Das effektive magnetische Moment von CrPt3 ist etwas kleiner als das von MnPt3,
wesentlich ist jedoch ein nicht zu vernachla¨ssigender Anteil des Cr-Bahnmoments
(theoretische Rechnungen: µsCr = +2.72µB, µ
l
Cr = +0.15µB und µ
s
P t = −0.03µB,
µlP t = 0.05 µB, Momente pro Atom [118]). Zur Anschauung siehe Abbildung 6.19.
Fig. 6.19: Skizze zur Verdeutlichung der Anordnung
von Spin- (S) und Bahnmoment (L) in
CrPt3. Cr-Atome sind grau hinterlegt, Pt-
Atome weiß.
Experimentelle Werte - insbesondere bei der Unterscheidung von Spin- und Bahn-
moment - streuen stark. XMCD-Messungen ergeben ein kleines paralleles Spinmo-
ment auf dem Pt (+0.02µB), aber ein großes antiparalleles Bahnmoment auf dem Pt
(−0.12µB pro Einheitszelle) [150]. Neutronenmessungen ergeben ein Gesamtmoment
von −0.26µB pro Einheitszelle auf dem Pt und ein Gesamtmoment von +3.27µB pro
Einheitszelle auf den Cr-Pla¨tzen, was konsistent zumindest die antiparallele Kopp-
lung von Cr und Pt besta¨tigt. Geht man wie oben von dem naiven Standpunkt einer
atomaren L − S-Kopplung der Elektronen im Cr aus, so wu¨rde sich in der Tat fu¨r
einen d4-Zustand ein Bahnmoment ungleich Null ergeben: S = 4/2, L = −2. Ein
positives Bahnmoment des Cr in CrPt3 bedeutet die Verletzung der dritten Hund-
schen Regel, eine sehr seltene Ausnahme [118]. Auch die antiparallele Kopplung von
Spin- und Bahnmoment im Pt widerspricht der Regel. Eine zweite Besonderheit von
CrPt3 ist die große magnetische Anisotropie (Theorie: 0.55 meV/Einheitszelle (0 K),
Experiment: 0.3 meV/Einheitszelle (RT) [118, 136]).
Diese zum Teil nur theoretisch gezeigten Eigenschaften ko¨nnen ausschließlich durch
eine detaillierte Kenntnis der Bandstruktur erkla¨rt werden. Eine LSDA-Bandstruktur-
rechnung ist in Abbildung 6.20 dargestellt. Eine theoretische Betrachtung fu¨hrt die
anomalen magnetischen Eigenschaften auf die besondere Hybridisierung der Cr 3d
- Pt 5d - Zusta¨nde zuru¨ck. Dies la¨sst sich gut an der Verteilung der Cr-Zusta¨nde
erkennen. Dazu sind in Abbildung 6.20 Ba¨nder mit mehr als 20 at.% Cr mit Balken
versehen. Die La¨nge der Balken ist ein Mass fu¨r den Cr-Anteil. Erstes Ergebnis ist
die Konzentration der Cr-Zusta¨nde in der Na¨he des Ferminiveaus. Zweite interes-
sante Beobachtung ist die hohe Zustandsdichte am X- und M-Punkt, wohingegen
am Γ- und R-Punkt die Zustandsdichte erniedrigt ist. Es entstehen also Loch-artige
Cr-Zusta¨nde am Γ-Punkt. Diese Spin-up-Lo¨cher (Spin-Analyse) fu¨hren zu einem
negativen Pt-Moment und zu einem positiven Bahnmoment des Chroms [145, 118].
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Fig. 6.20: CrPt3-Bandstruktur (LSDA-Rechnungen [153]). Ba¨nder mit mehr als 20 at.%
Cr sind mit Balken indiziert. Die La¨nge der Balken ist ein Mass fu¨r den Cr-
Anteil.
Die Aussage wurde aus Bandstrukturrechnungen gewonnen, deren Aussagekraft u¨ber
Korrelationseffekte (Hundsche Regeln) kontrovers diskutiert wird (vergleiche Kapitel
2.2).
Eine relativ anschauliche Begru¨ndung liefert das Modell von Imada et al. [151]. Es
vereinfacht die komplexe Bandstruktur der TPt3-Legierungen und betrachtet nur
die Spin-aufgelo¨ste Zustandsdichte (PDOS) des T-Atoms. Eine kugelsymmetrische
Umgebung erzeugt eine Aufspaltung der Zustandsdichte in ein Majorita¨ts- und Mi-
norita¨tsband (’Stoner-Modell’, Abbildung 6.21 (a)). Als erste Na¨herung wird nur die
Projektion des Bahnmoments lz betrachtet. Beim ’Einschalten’ einer Spinbahnkopp-
lung werden die Ba¨nder proportional zu ξ · lzs± verschoben (Abb. 6.21 (a)). Ist die
PDOS weniger als halbvoll, so sind lz-Ba¨nder mit negativem lz und positivem Spin
gefu¨llt. Spin und Bahnmoment stehen also antiparallel zueinander. Ist die PDOS
mehr als halbvoll, wird positives lz bei insgesamt positivem Spin induziert; Spin und
Bahn stehen parallel zueinander. Die dritte Hundsche Regel ist also erfu¨llt.
Werden durch eine besondere Kristallfeldaufspaltung Subba¨nder wie in Abb. 6.21
(b) erzeugt, so reagieren die Subba¨nder eg und t2g unterschiedlich auf die Spin-Bahn-
Kopplung. Ausschließlich Linearkombinationen zwischen Orbitalen des t2g-Bandes
(ϕxy und ϕzx) erzeugen ein lz 6= 0, Linearkombinationen von Orbitalen aus dem
eg-Band ergeben immer lz = 0 [151]. Nur bei einer ganz besonderen Lage der Fermi-
energie werden Zusta¨nde mit positivem lz und positivem Spin besetzt (grau unterlegt
in Abb. 6.21 (b)), d.h. Spin- und Bahnmoment koppeln parallel im Widerspruch zur
dritten Hundschen Regel. Verallgemeinert man das Modell, so tritt eine Verletzung
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Fig. 6.21: Modell der partiellen 3d-Zustandsdichte (PDOS) fu¨r (a) den kugelsymmetri-
schen Fall und (b) den Fall, in dem die Hybridisierung die PDOS in ein eg und
t2g-Band aufspaltet. Die dickste (du¨nnste) Linie entspricht einem negativen
(positiven) lz.
der dritten Hundschen Regel auf, wenn an der Fermikante Spin-up-Elektronen mit
hoher Spin-Bahn-Kopplung vorherrschen und Spin-down-Elektronen keinen großen
Beitrag zum Bahnmoment leisten. Die Spin-Bahn-Kopplung wird in CrPt3 durch die
Pt 5d-Elektronen vermittelt, diese hybridisieren mit den Cr 3d-Elektronen. Da die
Hybridisierung nicht fu¨r alle Elektronen gleich ist, entsteht eine Situation a¨hnlich
der in Abbildung 6.21 (b).
Die experimentelle Besta¨tigung kann zur Zeit nur u¨ber den Vergleich mit den Ma-
gnetisierungsdaten vorgenommen werden, die ihrerseits widerspru¨chlich sind. Fu¨r
die Fragestellung nach Hybridisierung und Zustandsdichte ist die Photoemission
allerdings die ideale Methode.
Dazu wurden Photoemissionsmessungen an (111) orientierten CrxPt100−x Schichten
(0 ≤ x ≤ 60, d.h. im kubischen Teil des Phasendiagramms, vergl. Figur 6.2) auf
SrTiO3 (111) durchgefu¨hrt. Zur Pra¨paration siehe Kapitel 4 und Abschnitt 6.2 bzw.
[75, 130]. Die winkelintegrierten Messungen (normal emission, h¯ω = 21.2 eV) sind
in Abbildung 6.22 dargestellt. Aufgrund der vom elektronischen Aufbau her a¨hnli-
chen Legierungen MnPt3 und CrPt3 wurden vergleichbare Photoemissionsspektren
erwartet. Die d-Bandbreiten der besetzten Zusta¨nde sind fu¨r beide Legierungen ver-
gleichbar (ca. 4.5 eV). Dies entspricht der Erwartung, dass in beiden Fa¨llen die
elektronischen Struktur von den Pt 5d-Zusta¨nden dominiert wird. Die Struktur der
Spektren a¨hnelt sich ebenfalls. Daher wurde auch bei CrxPt1−x in Analogie zur Vor-
gehensweise bei MnPt3 der Versuch unternommen, die elektronische Struktur u¨ber
die Energieabha¨ngigkeit der dominanten Photoemissionspeaks von der Zusammen-
setzung zu untersuchen. Jedoch vera¨ndert sich mit der Konzentration auch die Form
der CrxPt1−x-Spektren (siehe Abbildung 6.22). Die Beschreibung der Konzentrati-
onsabha¨ngigkeit der elektronischen Struktur durch ein rigid-band-Modell ist daher
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unzureichend. Die Verfolgung einzelner Strukturen u¨ber einen gro¨ßeren Konzentra-
Fig. 6.22: Konzentrationsabha¨ngigkeit der elektronischen Struktur von Cr-Pt-
Legierungen: Winkelintegrierte Photoemission an CrxPt1−x(111)-Oberfla¨chen,
Bestrahlung mit He I - Linie.
tionsbereich la¨sst sich am ehesten noch fu¨r die Cr-reichen Legierungen erkennen.
Spektren mit hohem Cr-Anteil zeigen eine auffa¨llige Struktur in der Na¨he der Fer-
mikante, welche im Spektrum der Cr60Pt40-Oberfla¨che dominiert. Diese Struktur
nimmt mit steigendem Pt-Anteil ab. Aus dieser pha¨nomenologischen Betrachtung
la¨sst sich schlussfolgern, dass die Zusta¨nde an der Fermikante vom Cr dominiert
werden - in guter U¨bereinstimmung mit Bandstrukturrechungen.
Das Spektrum der Cr25Pt75(111) Oberfla¨che unterscheidet sich jedoch vo¨llig von al-
len anderen. Insbesondere lassen sich die einzelnen Strukturen nicht auflo¨sen, was
eine Aufschlu¨sselung des Spektrums in Band-U¨berga¨nge erschwert. A¨hnliches gilt
fu¨r die Interpretation der Winkelabha¨ngigkeit. Dies deutet auf eine starke Delo-
kalisierung der Elektronen hin. Eine genauere Untersuchung ermo¨glichen Photoe-
missionsmessungen mit Synchrotronstrahlung, die im na¨chsten Abschnitt diskutiert
werden.
6. Elektronische und magnetische Struktur von U¨bergangsmetall-Platin-Legierungen 92
6.4.3 Photoemission mit Synchrotronstrahlung
Folgt man den Bandstrukturrechnungen, so werden die interessanten magnetischen
Eigenschaften von der anomalen Hybridisierung hervorgerufen. Diese la¨sst sich nur
mit Hilfe von detaillierten band maps nachweisen. Um entlang von Hochsymmetrie-
richtungen in der Brillouinzone mittels Photoemission messen zu ko¨nnen, muss die
Photonenenergie eingestellt werden ko¨nnen (vergleiche Kapitel 3.2). Dieses wurde
an CrPt3(111)-Oberfla¨chen mittels winkelaufgelo¨ster Photoemission mit Synchro-
tronstrahlung durchgefu¨hrt.
Bevor die Messungen diskutiert werden, soll die scan-Richtung im reziproken Raum
definiert werden (Abbildung 6.23). Eine Vera¨nderung der Photonenenergie bei nor-
mal emission bedeutet das Durchfahren des reziproken Raumes entlang der Γ-R-
Richtung. Damit ist die Richtung exakt bestimmt, jedoch a¨ndern sich aufgrund der
elementspezifischen Photoionisationswahrscheinlichkeiten die Intensita¨tsbeitra¨ge der
einzelnen Wellenfunktionen. Ein band mapping ist daher schwierig zu interpretie-
ren. Die Extrema in der Dispersion der Ba¨nder ko¨nnen durch Vergleich mit der
Fig. 6.23: Links: sc-Brillouinzone (BZ) der L12-Kristallstruktur. Rechts: Schnitt durch
die BZ in der Γ-M-R-X-Ebene.
theoretischen Bandstrukturrechnung den Hochsymmetriepunkten Γ und R zugeord-
net werden. An diesen Punkten wurden winkelabha¨ngige Photoemissionsmessungen
durchgefu¨hrt. Dies entspricht dem Abfahren eines Kreises im reziproken Raum in
der Γ-M-R-X-Ebene (bei Kippen in [112¯]-Richtung). Da die BZ nach ca. 15◦ einmal
durchfahren ist, wurde die Kru¨mmung der Kurve vernachla¨ssigt. Ein band mapping
vom Γ bzw. R-Punkt in [112¯]-Richtung entspricht daher dem Durchfahren des rezi-
proken Raumes entlang Γ-M-Γ bzw. R-X-R (siehe Abbildung 6.23). Es sei an dieser
Stelle darauf hingewiesen, dass diese Richtungen keine Hochsymmetrielinien sind.
Die Abweichung von der Geraden in Abbildung 6.23 la¨sst sich mit Gleichung (3.13)
aus Abschnitt 3.2 am X-Punkt zu ∆k = 0.1 A˚−1 abscha¨tzen.
Abbildung 6.24 zeigt die winkelaufgelo¨sten EDCs von CrPt3(111) in normal emission
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fu¨r Photonenenergien zwischen 30 und 140 eV. Die Spektren sind nicht stark struk-
Fig. 6.24: Winkelaufgelo¨ste Photoemissionsspektren in Abha¨ngigkeit von der Photonen-
energie in normal emission. Die Augenfu¨hrungslinien deuten eine Dispersion
der Ba¨nder an. Die Kreise bezeichnen die Lage der Hochsymmetriepunkte Γ
(h¯ω = 86 eV) und R (h¯ω = 54 eV).
turiert, d.h. die komplexe Bandstruktur wird aufgrund der Elektronenkorrelation
(Abschnitt 3.2) nicht aufgelo¨st. Drei wesentliche Strukturen lassen sich ausmachen
(mit peak 1,2,3 bezeichnet). Augenfu¨hrungslinien repra¨sentieren die Dispersion der
Ba¨nder. Zwei Extrema im Bandverlauf ko¨nnen aus diesen Strukturen ermittelt wer-
den (gekennzeichnet mit Kreisen bei h¯ω = 54 eV, h¯ω = 86 eV in Abb. 6.24). Diese
werden durch einen Vergleich mit der theoretischen Banddispersion den Hochsym-
metriepunkten R und Γ zugeordnet. An diesen Punkten werden winkelabha¨ngige
Photoemissionsmessungen durchgefu¨hrt, die in Abbildung 6.25 gezeigt sind.
Bevor diese Messungen diskutiert werden, soll aus der Photonenenergieabha¨ngig-
keit die elementspezifische Zustandsdichte (PDOS) von CrPt3 gewonnen werden.
Dazu werden die auf Eins normierten Intensita¨ten der peaks 1,2,3 mit einer be-
rechneten Photoionisationswahrscheinlichkeit (nach [40]) verglichen. Die berechnete
Gro¨ße beru¨cksichtigt keine Bandstruktureffekte und Resonanzen, die von der spe-
ziellen elektronischen Struktur der Legierung hervorgerufen werden. Fu¨r die Pt 5d-
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Fig. 6.25: Winkelaufgelo¨ste Photoemissionsspektren in Abha¨ngigkeit vom Emissionswin-
kel am R-Punkt (h¯ω = 86 eV) und Γ-Punkt (h¯ω = 54 eV). Die Au-
genfu¨hrungslinien deuten eine Dispersion der Ba¨nder an.
Zusta¨nde wird ein Cooperminimum (d.h. ein Absinken der Ionisationswahrschein-
lichkeit zu sehr kleinen Werten hin) fu¨r Photonenenergien um 150 eV erwartet. Um
120 eV durchlaufen die Cr 3d-Zusta¨nde ein Emissionsmaximum.
Damit la¨sst sich peak 1 (d.h. den Zusta¨nden am Ferminiveau) eindeutig einem Cr-
dominierten Zustand zuordnen, da dieser bei 140 eV sein Intensita¨tsmaximum er-
reicht. Peak 2 und 3 sind demnach Pt dominierte Zusta¨nde. Emissionsmaxima lassen
sich einer Cr 3p - Resonanz bei 40 eV und einer Pt 4f - Resonanz bei 65 eV zuordnen.
Zuna¨chst werden die Spektren im Sinne von Zustandsdichten diskutiert. Damit
ko¨nnen die Spektren bei h¯ω = 40 eV und h¯ω = 140 eV als partielle Zustands-
dichteverteilung (PDOS) von Pt bzw. Cr interpretiert werden (vergleiche Abschnitt
3.2). Diese sind in Abbildung 6.27 den gerechneten partiellen spinintegrierten Zu-
standsdichten gegenu¨bergestellt (Bandstrukturrechnungen [7].
Die U¨bereinstimmung ist sehr gut. Insbesondere die Gewichtung der Zusta¨nde relativ
zur Fermienergie und die gro¨beren Strukturen der PDOS wird von beiden Zuga¨ngen
u¨bereinstimmend wiedergegeben. Die experimentelle Bandbreite der Zusta¨nde scheint
kleiner zu sein als die theoretischen Werte. Dieser Effekt wird noch deutlicher beim
Vergleich der Rechnungen mit den band mappings und kann mo¨glicherweise auf
einen Oberfla¨cheneffekt zuru¨ckgefu¨hrt werden (siehe dort). Die Zustandsdichte an
der Fermikante wird klar von Cr-Zusta¨nden dominiert. Die Ergebnisse besta¨tigen
fru¨here Messungen von Liddiard et al. an CrPt3(110)-Fla¨chen [152] und untermau-
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Fig. 6.26: Normierte Intensita¨t der peaks 1,2,3 als Funktion der Photonenenergie zwi-
schen h¯ω = 30 eV und 140 eV. Diese ko¨nnen mit der berechneten Photoioni-
sationswahrscheinlichkeit (kleiner Graph, nach [40]) verglichen werden.
ern die aus der pha¨nomenologischen Interpretation der konzentrationsabha¨ngigen
Photoemission geschlossene Elementverteilung.
Aus den photoenergieabha¨ngigen EDCs (Abbildung 6.24) kann die Bandstruktur
der Legierung durch zwei verschiedene Vorgehensweisen ermittelt werden: Die Dar-
stellung der EDCs als Contourplot (mit der y-Achse Bindungsenergie und der x-
Achse dem mittels Gleichung 3.13 umgerechneten k-Vektor) oder die Auftragung
der Energieposition der Maxima u¨ber dem k-Vektor. In den Figuren 6.24 und 6.25
ist die Dispersion einiger Ba¨nder durch Linien angedeutet. Die Methode ist jedoch
problematisch, da die breiten Strukturen der EDCs nicht eindeutig in Bandstruk-
turu¨berga¨nge aufgelo¨st werden ko¨nnen. Benutzt man Contourplots, so kann der Ver-
lauf der Ba¨nder durch das Verfolgen von Strukturen in der zweidimensionalen Dar-
stellung ermittelt werden. Auch dieses Verfahren ist fu¨r die Γ-R-Richtung schwierig,
da die sta¨rksten Intensita¨tsschwankungen durch die energieabha¨ngige Photoionisa-
tionswahrscheinlichkeit und nicht durch Bandstruktureffekte hervorgerufen werden.
Daher sollen hier nur die winkelabha¨ngigen Messungen am Γ- bzw. R-Punkt disku-
tiert werden. Die normierten EDCs sind in Abbildung 6.28 als Contourplot aufgetra-
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Fig. 6.27: Berechnete (schwarze Linie) und experimentelle (rote Linie, entspricht den
EDCs bei 40 eV ' Pt bzw. 140 eV ' Cr) partielle spinintegrierte Zustands-
dichte von CrPt3.
gen. Durch die Normierung mitteln sich die meisten Intensita¨tsvariationen, die durch
die winkelabha¨ngige Austrittstiefe hervorgerufen werden, heraus. Zum Vergleich ist
in Abbildung 6.28 zu jeder Richtung die entsprechende berechnete Bandstruktur
[153] dargestellt. Aufgrund der Vielzahl an Wechselwirkungen sind alle Ba¨nder auf-
gespalten und ko¨nnen daher nicht im einzelnen von der Photoemission aufgelo¨st
werden. Eine Ha¨ufung von Ba¨ndern (die Spektralfunktion ist nicht bekannt) kor-
respondiert mit einer hohen Photoemissionsintensita¨t (exemplarisch durch Pfeile
in Abbildung 6.28 gekennzeichnet). Die Photoionisationswahrscheinlichkeit von s-
Wellenfunktionen ist wesentlich kleiner als die der d-Wellenfunktionen und daher
nicht sichtbar im UPS-Experiment. Der Verlauf der Ba¨nder mit u¨berwiegend d-
Charakter wird jedoch recht gut von den experimentellen Spektren wiedergegeben.
Insbesondere bleibt die Symmetrie der Ba¨nder beim Durchlaufen der Extremalpunk-
te erhalten. Dies belegt die Brauchbarkeit der Na¨herung, bei der Winkelabha¨ngigkeit
der Photoemission nur die A¨nderung des parallelen k-Vektors zu beru¨cksichtigen und
den senkrechten k-Vektor konstant zu halten.
Beim Vergleich der berechneten mit der experimentellen Bandstruktur fa¨llt auf, dass
die theoretische Bandbreite (die Dispersion) der Ba¨nder gro¨ßer ist als die experimen-
tell ermittelte. Dies kann durch eine kleinere Koordinationszahl an der Oberfla¨che
begru¨ndet werden (Gleichung (2.26) in Abschnitt 2.5). Vernachla¨ssigt man diesen
Punkt, so ist die U¨bereinstimmung gut. Insbesondere die Zustandsdichte am Fermi-
niveau ist bestimmt durch die Anzahl an Ba¨ndern, die die Fermikante schneiden. Dies
ist gut in der R-X-R-Richtung zu erkennen. Die Γ-M-Γ-Richtung zeigt die fu¨r die
Hybridisierung und damit magnetische Kopplung wichtige Zustandsdichteverteilung
an der Fermienergie: Geringe Zustandsdichte am Γ-Punkt, ho¨here am M-Punkt. Die
Ba¨nder zwischen dem Γ- und M-Punkt schneiden die Fermikante und bilden wahr-
scheinlich die Loch-artigen Cr-Zusta¨nde am Γ-Punkt. Dies ist in Abbildung 6.28
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Fig. 6.28: Berechnete und experimentelle Bandstruktur entlang der Linien R-X-R bzw.
Γ-M-Γ. Eine Ha¨ufung von Ba¨ndern korrespondiert mit einer hohen Photoe-
missionsintensita¨t. Die Augenfu¨hrungslinien deuten eine Dispersion der Ba¨nder
an.
angedeutet.
Die gute U¨bereinstimmung von Theorie und Experiment unterstu¨tzt die theoreti-
sche Aussage aus Bandstrukturrechnungen, dass die dritte Hundsche Regel in CrPt3
verletzt wird. Aber auch deskriptiv ko¨nnen die band mappings die Hypothese unter-
mauern. Wesentlich fu¨r die Entstehung einer parallelen Anordnung von Spin- und
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Bahmoment ist die besondere Hybridisierung von Cr- und Pt-Zusta¨nden. Die ge-
ringe Zustandsdichte am Γ-Punkt und die unterschiedliche Verteilung am R- und
M-Punkt resultiert aus einer speziellen Hybridisierung. Zusammen mit der Konzen-
tration der Cr-Zusta¨nde an der Fermikante entspricht dies dem Modell von Imada,
das eine Verletzung der dritten Hundschen Regel anschaulich erkla¨rt.
6.4.4 Abha¨ngigkeit der elektronischen Struktur von der
chemischen Ordnung in CrPt3
Ein klassischer Zugang zur Untersuchung der magnetischen Kopplung in CrPt3 ist
der Vergleich zwischen chemischer U¨berstruktur und Magnetisierung.
In der geordneten CrPt3-Legierung existieren keine Cr-Cr na¨chste Nachbarn, der
ferromagnetische Austausch wird u¨ber die Pt-Atome vermittelt. In der ungeordneten
Legierung kann ein direkter antiferromagnetischer Austausch zwischen Cr-Atomen
auftreten, da diese statistisch auf den fcc-Pla¨tzen verteilt sind, siehe z.B. [149]. Daher
verschwindet die resultierende Magnetisierung [119].
Fig. 6.29: Wirkung der chemischen Ordnung auf den reziproken Raum (langreichweitige
Wechselwirkungen) und auf die atomare Umgebung (kurzreichweitige na¨chste
Nachbar-Wechselwirkung). Dargestellt sind die entsprechenden Oberfla¨chen-
Brillouinzonen fu¨r eine (001)-Oberfla¨che (links) und das atomare Kopplungs-
schema von Cr-Pt-Bindungen (rechts).
Die Modellierung der elektronischen Struktur des ungeordneten Systems durch Band-
strukturrechnungen ist sehr schwierig. Eine gebra¨uchliche Methode ist die sogenann-
te CPA-Methode (coherent potential approximation). Diese Methode ersetzt die ato-
maren Potentiale durch eine eine Mischung der beteiligten Potentiale und simuliert
dadurch die statistische Verteilung der Atome. Die ungeordnete L12-Struktur re-
duziert sich daher auf eine fcc-Struktur mit Mischcharakteratomen [154]. Den we-
sentlichen Effekt des direkten Austausches zweier benachbarter (Cr-) Atome kann
dieses Modell nicht beschreiben. Daher ist die CPA eher fu¨r Materialeigenschaften
sinnvoll, die aufgrund von weitreichenden Wechselwirkungen entstehen [13]. Eine
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andere Methode ist die Annahme einer komplexen Modellkristallstruktur aus vielen
CrPt3-Elementarzellen, die zusammen einen chemischen Ordnungsparameter S von
null ergeben. Diese Methode vera¨ndert jedoch zum einen die Kristallsymmetrie, zum
anderen ist die beno¨tigte Rechenleistung sehr groß [153]. Daher soll an dieser Stel-
le die theoretische Modellierung der elektronischen Struktur u¨ber eine vereinfachte
tight-binding-Betrachtung erfolgen.
Fig. 6.30: Band mapping aus UPS-Messungen an ungeordneten (a) und geordneten (b)
CrPt3(001)-Oberfla¨chen, He I-Linie. Die normal emission-Messungen und die
Intensita¨t an der Fermikante sind als wichtigste Graphen hinzugefu¨gt.
6. Elektronische und magnetische Struktur von U¨bergangsmetall-Platin-Legierungen 100
Das ’Na¨chste-Nachbarn-Modell’ ist zusammen mit den Oberfla¨chenbrillouinzonen
in Abbildung 6.29 dargestellt. Ein vollsta¨ndig geordneter Kristall hat fcc Kristall-
symmetrie, der vollsta¨ndig ungeordnete Kristall hat sc Kristallsymmetrie. Dies ent-
spricht bei einer (001)-Oberfla¨che einer Verdoppelung des Wellenvektors an der BZ-
Grenze. Cr-Atome haben fu¨r S = 1 nur Pt na¨chste Nachbarn, Pt-Aome Cr und Pt
na¨chste Nachbarn. Fu¨r S = 0 existieren ebenfalls Cr-Cr-Bindungen. Dies fu¨hrt zu
einer gro¨ßeren Anzahl von na¨chsten Nachbar-Kopplungsmo¨glichkeiten.
In Abbildung 6.30 sind die experimentellen Bandstrukturen aus UPS-Messungen
an ungeordneten und geordneten CrPt3 (001)-Oberfla¨chen dargestellt. Die Symme-
trie der Ba¨nder (hervorgehoben durch Augenfu¨hrungslinien) ist fu¨r die ungeordnete
Oberfla¨che vera¨ndert. Dies besta¨tigt die Abha¨ngigkeit der Brillouinzone von der
chemischen U¨berstruktur.
Das Spektrum der ungeordneten Oberfla¨che zeigt mehr und wesentlich scha¨rfere
Strukturen. Dies la¨sst sich zum einen durch die vera¨nderte atomare Umgebung (z.B.
Cr-Cr-Paare) erkla¨ren (vergleiche Abb. 6.29). Es existiert eine gro¨ßere Anzahl an
na¨chsten Nachbarwechselwirkungen in der ungeordneten Legierung als in der geord-
neten (z.B. Cr-Cr-Paare). Daraus resultieren verschiedene chemische und magne-
tische Wechselwirkungen, die u.a. zu unterschiedlichen Austauschenergien fu¨hren.
Zum anderen ist das U¨berlappintegral von Cr-Cr-Bindungen kleiner als fu¨r Cr-Pt-
bzw. Pt-Pt-Bindungen [18], die elektronischen Zusta¨nde der ungeordneten Ober-
fla¨che haben daher eine kleinere Bandbreite. Die Verbreiterung der U¨berga¨nge durch
Lebensdauereffekte ist in Pt gro¨ßer als in Cr d-Zusta¨nden. Durch die Hybridisierung
erfolgt eine Mischung des Charakters der Wellenfunktionen. Eine A¨nderung der Hy-
bridisierung durch Unordnung ha¨tte daher unterschiedliche Peak-Breiten zur Folge.
7. WACHSTUM VON SCHALTBAREN SPIEGELN
Als schaltbare Spiegel bezeichnet man Metallfilme auf einem durchsichtigen Tra¨ger,
die durch a¨ußere Einflu¨sse vom elektrisch leitenden wie optisch reflektierenden me-
tallischen Zustand in einen elektrisch isolierenden wie auch optisch durchsichtigen
Zustand reversibel geschaltet werden ko¨nnen. Die Verknu¨pfung von elektrischer Lei-
tung und optischen Eigenschaften macht deutlich, dass es sich bei diesem Schalt-
vorgang um eine Deaktivierung der freien Elektronen im Metall handelt. Eine viel-
versprechende, aber nicht die einzig mo¨gliche Methode ist die (quasi-) reversible
Reaktion von Wasserstoff mit sehr elektropositiven Metallen wie den Seltenen Er-
den, Yttrium, Magnesium etc. (schaltbare Metallhydridfilme). In dieser Arbeit wird
sich auf die Untersuchung von Yttrium- und Europiumhydriden konzentriert.
Fig. 7.1: Schematischer Aufbau ei-
nes schaltbaren Spiegels.
Die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten und charakterisierten Schichten die-
nen zur Untersuchung der Fragestellung nach Struktur und chemischer Bindung
von Yttriumtrihydrid. So konnte mittels Ramanmessungen an diesen Schichten ein
Beitrag zur Strukturaufkla¨rung von YH3 geleistet werden [156]. Infrarotmessun-
gen zeigten einen Ladungstransfer von Elektronen vom Yttrium zum Wasserstoff
[157]. Die Messungen belegen den starken ionogenen Bindungsanteil der Yttrium-
Wasserstoff-Verbindung. Aus laufenden Experimenten der optischen Eigenschaften
sollen fundamentale physikalische Eigenschaften wie die Gro¨ße und der Charakter
der Bandlu¨cke von YH3 ermittelt werden. Diese Untersuchungen erfordern speziell
optimierte Schichtsysteme, deren Herstellung und Charakterisierung in den folgen-
den Abschnitten beschrieben wird. Die fu¨r die Forschung angepassten schaltbaren
Spiegel sind fu¨r eine allta¨gliche Anwendung weniger geeignet, die auftretenden Fra-
gestellungen und Probleme sind jedoch fu¨r eine potentielle Anwendung von gro¨ßtem
Interesse. Insbesondere die Mo¨glichkeiten der Molekularstrahlepitaxie erlauben ein
wissenschaftliches Versta¨ndnis, welches u¨ber die durch in der Industrie oft u¨bli-
chen try and error-Verfahren [159] gewonnenen Ergebnisse hinausgeht. Dies soll die
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Diskussion des prinzipiellen Aufbaus eines schaltbaren Spiegels zeigen (vergleiche
Abbildung 7.1).
Auf das isolierende durchsichtige Substrat wird das meistens sehr reaktive Metall
aufgebracht. Die Substrate sind in der Regel Ionenkristalle (in unserem Fall CaF2
oder BaF2) oder heteropolare kovalente Verbindungen (z.B. Glas). Die Verwendung
von halbleitenden Substraten (z.B. Si) oder Metallen (z.B. Nb) kann aus speziellen
Gru¨nden erwu¨nscht sein, verbietet sich jedoch bei der Verwendung des Schichtsy-
stems als im sichtbaren Spektralbereich optischen Schalter. Die beim Schaltvorgang
auftretenden Verspannungen sind aufgrund der großen Volumenzunahme wa¨hrend
der Wasserstoffaufnahme immens. Dies erfordert eine gute Adha¨sion der Metallhy-
dridschicht auf dem Substrat. Die Verspannungen ko¨nnen dann u¨ber Versetzungs-
netzwerke im Film abgebaut werden, ohne dass sich der Film vom Substrat lo¨st
bzw. wesentlich in seiner kristallinen Struktur gesto¨rt wird. Das Aufbringen von
reaktiven Metallen auf polaren Oberfla¨chen fu¨hrt zu komplexen Wechselwirkungen
an der Grenzfla¨che. Die Wechselwirkung zwischen Substrat und Schicht bestimmt
neben der Adha¨sion des Films auch seine mikroskopische Struktur. Solche Frage-
stellungen werden im Abschnitt 7.2 behandelt. Eine mo¨glichst genaue Bestimmung
der Schichtmorphologie ist ebenfalls fu¨r die Beladungskinetik von großer Bedeutung.
Der Schaltvorgang ist bei polykristallinen Schichten erheblich schneller als bei epi-
taktischen Schichten. Der Grund fu¨r die beschleunigte Reaktion liegt in der erho¨hten
Wasserstoffdiffusion entlang von in polykristallinen Schichten generell ha¨ufiger auf-
tretenden Korngrenzen, da die Volumendiffusion von Wasserstoff erheblich langsa-
mer ist [160]. Auch in epitaktischen Schichten tritt die Wasserstoffdiffusion bevorzugt
entlang von Versetzungsstrukturen auf (vergleiche Abbildung 7.2).
Die Verwendung von reaktiven Metallen bringt besondere Probleme mit sich. Prin-
zipiell sollten Yttrium und die Seltenen Erden ohne weitere Bedeckung Wasserstoff
absorbieren ko¨nnen, was im Ultrahochvakuum auch tatsa¨chlich nachgewiesen wur-
de [187]. Kleinste Sauerstoffverunreinigungen fu¨hren jedoch zu einer Oxidation der
Oberfla¨che, die damit katalytisch insensitiv wird und Wasserstoff nicht mehr ad-
sorbieren kann (in der Chemie als Katalysatorvergiftung bekannt). Wa¨hrend Yt-
trium eine stabile Oxidhaut bildet, mu¨ssen Europiumfilme durch eine sehr dichte
Schutzschicht gegen unlimitierte Oxidation geschu¨tzt werden. Die Oxidationskine-
tik und Struktur der Oxidfilme wird mittels Elektronenspektroskopie untersucht
(Abschnitt 7.4). Um die Schichten unter normalen Bedingungen mit Wasserstoff be-
laden zu ko¨nnen, muss eine katalytisch wirksame Schicht aufgebracht werden, die
gegen Umwelteinflu¨sse insbesondere gegen Sauerstoff, aber auch Wasser oder Lau-
gen, stabil ist. Ein geeignetes Material ist Palladium [158]. Aber auch dieses Metall
kann durch Legierungsbildung oder Clusterbildung auf der Yttriumoberfla¨che inak-
tiviert werden. Durch umfangreiche Struktur- und Photoemissionsuntersuchungen
wird die elektronische und kristalline Struktur der Pd-Schicht ermittelt und fu¨r die
Anwendung als katalytische Deckschicht fu¨r schaltbare Spiegel hin optimiert (Ab-
schnitt 7.4).
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Fig. 7.2: Widerstandverlauf wa¨hrend der Beladung eines epitaktischen Yttriumfilmes auf
CaF2(111) vom Metall zum Isolator. Die Vera¨nderung der elektronischen Struk-
tur wird optisch an einem Yttrium/Yttriumtrihydrid U¨bergang deutlich. Man
achte auf die makroskopischen Versetzungen (sog. Manhattanstruktur), entlang
denen der Wasserstoff diffundiert.
7.1 Metall-Isolatoru¨bergang bei Seltenen Erdhydriden
Neben seiner Anwendung als schaltbarer Spiegel ist der Metall-Isolatoru¨bergang
auch als physikalischer Effekt fu¨r die Grundlagenforschung von großem Interesse. In
diesem Abschnitt sollen die fu¨r das Versta¨ndnis dieser Arbeit relevanten Ergebnis-
se der aktuellen Forschung und die noch offenen Fragestellungen am Beispiel von
Yttriumhydriden YHx (0 < x ≤ 3) dargestellt werden.
Yttrium ist ein dreiwertiges Metall mit 4d15s2 Elektronenkonfiguration. Es sind vier
verschiedene Phasen in Verbindung mit Wasserstoff bekannt [161]. Reines metalli-
sches Yttrium kristallisiert als α-Phase in der hexagonal dichtesten Kugelpackung
(hcp) mit den Gitterkonstanten a = 3.648 A˚ und c = 5.73 A˚ [79, 164]. Wasserstoff
ist bei Raumtemperatur bis zu einer Konzentration von x = 0.23 im Yttrium lo¨slich.
Diese α∗-Phase hat dieselbe hcp-Struktur wie reines Yttrium; der Wasserstoff ver-
teilt sich als Gittergas auf den Tetraederpla¨tzen. Dabei gibt es Ordnungspha¨nomene
des Wasserstoffuntergitters [161]. Es ist fast unmo¨glich, Yttrium ohne Wasserstoff-
verunreinigungen herzustellen. Nagengast et al. fanden in unter einem Hintergrund
von ca. 10−9 mbar gewachsenen epitaktischen Yttriumfilmen einen Wasserstoffan-
teil von x = 0.09 [176]. Bis heute gibt es kein Photoemissionspektrum von reinen
metallischen Yttriumoberfla¨chen ohne Wasserstoffverunreinigungen [187].
Oberhalb von x = 0.23 bildet sich eine neue kubische β-Phase mit fcc-Struktur. Sie
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ist isostrukturell zur CaF2-Struktur mit a = 5.21 A˚ [79]. Das Koexistenzgebiet endet
bei x = 1.9, die sto¨chiometrische Phase ist YH2. Ab x = 2.1 entsteht die γ-Phase
in Koexistenz mit der β-Phase. Das Koexistenzgebiet endet bei x = 2.75 [161]. Die
γ-Phase ist wieder hexagonal mit a = 3.177 A˚ und c = 6.62 A˚ [163].
Yttriumdihydrid ist metallisch mit einer ho¨heren Leitfa¨higkeit als reines Yttrium
(siehe die Absenkung des Widerstandswert in Abbildung 7.2). Der Gleichgewichts-
dampfdruck von YH2 liegt bei ca. 10
−5 mbar, der von Yttriumtrihydrid bei ca.
100 mbar [76]. Da in der Umgebungsluft ein Wasserstoffpartialdruck von ca. 10−2
mbar vorliegt, ist das Dihydrid die Phase, in die das Trihydrid bei Lagerung an
Luft zuru¨ckkehrt. Die sto¨ichiometrische YH3-Phase ist halbleitend mit einer nicht
genau definierten Bandlu¨cke von ca. 2.8 eV [166]. Die drei Phasen sind in Abbildung
7.2 zusammen mit einer typischen Widerstandskurve wa¨hrend der Beladung eines
epitaktischen Yttriumfilms dargestellt. Der Metall-Halbleiteru¨bergang tritt jedoch
nicht mit dem Ende des Koexistenzgebietes von β und γ-Phase auf (x = 2.75), son-
dern erst bei x = 2.9 [167]. Dies ist ein deutlicher Hinweis darauf, dass der U¨bergang
nicht oder nur wenig von der kristallinen Struktur abha¨ngt.
Trotzdem wurde eine Strukturumwandlung als physikalische Ursache des Metall-
Isolator-U¨berganges als ein vielversprechendes Erkla¨rungsmodell gehandelt. Im so-
genannten BSS-Modell (broken symmetry structure von Kelly und anderen [168])
wird angenommen, dass eine gebrochenene Symmetrie (’Verdopplung der Brillouin-
zone’) durch eine sehr kleine, periodische Verschiebung der Wasserstoffatome von
ihren Pla¨tzen zur O¨ffnung einer Bandlu¨cke fu¨hren kann. Die Idee wurde durch LDA-
Rechnungen untermauert, Neutronenbeugungsmessungen von Udovic und anderen
[165] konnten die Existenz einer solchen Struktur jedoch nicht besta¨tigen. Nun kann
eine Symmetrieverringerung auch durch Gitterschwingungen verursacht werden, de-
ren Einfluss in der Neutronenbeugung schwer sichtbar wa¨re [168]. Bei Beteiligung
von Gitterschwingungen an der elektronischen Struktur sollte sich ein starker Ef-
fekt zeigen, wenn der Wasserstoff in YH3 duch Deuterium ersetzt wird (Deuterium
ist doppelt so schwer wie Wasserstoff). Van Gogh und andere [174] konnten jedoch
zeigen, dass sich die Bandlu¨cke von YH3 nur minimal von derjenigen von YD3 un-
terscheidet.
Mehrere Experimente ergaben Hinweise auf die Existenz von H− in YH3 (IR-Messun-
gen [157], Elektromigrationsexperimente [169]), d.h. die Bindung Y-H hat einen
starken ionogenen Anteil. Unter ’normalen’ Bedingungen ist das H−-Ion aufgrund
der starken Coulomb-Abstoßung des zweiten Elektrons nicht stabil. Die theoretische
Erkla¨rung des negativ geladenen Wasserstoffions la¨sst sich auf zwei kontrovers disku-
tierte Ursachen zuru¨ckfu¨hren [76]: Eine starke Elektronenkorrelation zwischen den
zwei Elektronen im H−-Ion (Ng et al. [170]) oder zwischen den Yttriumelektronen
und dem zusa¨tzlichen Wasserstoffelektron (Eder et al. [171]). Eine dritte Gruppe
fu¨hrt den isolierenden Charakter von YH3 auf Vielteilcheneffekte zuru¨ck, die in
LDA-Bandstrukturrechnungen unterscha¨tzt werden [172, 173]. Auch diese Gruppe
besta¨tigt das ionogene Modell von YH3.
An dieser Stelle mag der Eindruck entstehen, dass nur die theoretische Beschrei-
bung der Eigenschaften von YH3 noch lu¨ckenhaft ist. Dem ist nicht so. Die expe-
rimentellen Daten zur Feinstruktur der Bandlu¨cke sind nicht eindeutig (handelt es
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sich um einen direkten oder indirekten Halbleiter?) [166]. A¨hnlich verha¨lt es sich
mit den Transporteigenschaften. Sowohl optische Eigenschaften als auch Transpor-
teigenschaften sind sehr empfindlich gegenu¨ber der Morphologie des Yttriumfilms
und seiner Pd-Deckschicht. Insbesondere die metallische Pd-Schicht vera¨ndert dra-
stisch die Randbedingungen fu¨r optische und elektrische Messungen. Ein weiterer
Punkt ist die chemische Reinheit der Schichten. Miniotas et al. [175] wiesen eine
starke Abha¨ngigkeit der Bandlu¨cke von GdH3 von Sauerstoffverunreinigungen nach.
Sauerstoffverunreinigungen wurden sowohl in Yttrium als auch in Europiumfilmen
gemessen. Die Untersuchung und Minimierung dieser Faktoren ist eine der Haupt-
aufgaben der Schichtherstellung. Dazu soll das vorliegende Kapitel einen Beitrag
leisten.
7.2 Wachstum von Seltenen Erden auf Isolatoren
Ein geeignetes Substrat ist die Grundvorraussetzung fu¨r eine erfolgreiche Moleku-
larstrahlepitaxie. Idealerweise sollte das Substrat eine Gitterstruktur, eine in-plane-
Gitterkonstante und einen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besitzen, die de-
nen der aufzuwachsenden Schicht entsprechen. Zudem muss es eine hohe kristalline
Perfektion aufweisen, bei Wachstumstemperatur stabil sein und darf nicht mit der
aufwachsenden Schicht reagieren. Bei der Auswahl der fu¨r die Epitaxie von Yttrium
verwendeten Substrattypen muss noch ein weiteres Auswahlkriterium beru¨cksich-
tigt werden: Optische Untersuchung an schaltbaren Spiegeln lassen sich wesentlich
leichter durchfu¨hren und interpretieren, wenn diese mit Hilfe von Transmissions-
messungen durchgefu¨hrt werden. Dies erfordert jedoch ein Substrat, welches u¨ber
einen mo¨glichst großen Wellenla¨ngenbereich transparent ist. Tabelle 7.1 gibt einen
U¨berblick u¨ber die verwendeten Substrate und ihren Transmissionsbereich.
Material Orientierung Transmission Bemerkungen
Quartz amorph 0.18 ... 3.6 µm keine Epitaxie
Si (111) 1.2 ... 18 µm keine Epitaxie
Al2O3 (0001) 0.2 ... 6 µm O-Eintrag, daher keine Epitaxie
Wolfram (110) — perfekte Kristallinita¨t
CaF2 (111) 0.13 ... 12 µm F-Eintrag, gute Kristallinita¨t
BaF2 (111) 0.15 ... 15 µm F- Eintrag
Tab. 7.1: Transmissionsbereich verschiedener Materialien fu¨r die Verwendung als Sub-
strate fu¨r schaltbare Spiegel. Referenz Transmissionsbereich [192].
Der gro¨ßte Transmissionsbereich wird bei isolierenden Materialien gefunden. Es ist
jedoch bekannt, dass die Epitaxie von reaktiven Metallen auf Halbleiter- und Iso-
latorkristallen schwierig ist [23]. Die Epitaxie auf Silizium ist aufgrund der Bildung
von Siliziden bei den fu¨r die Epitaxie no¨tigen hohen Wachstumstemperaturen nicht
mo¨glich. Daher wurden fu¨r Infrarottransmissionsmessungen bei Raumtemperatur
aufgewachsene und deshalb polykristalline Yttriumfilme auf Si hergestellt [157]. Die
niedrige Substrattemperatur unterbindet eine Grenzfla¨chenreaktion, hat aber auch
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eine fu¨r die Epitaxie nicht ausreichende Diffusion zur Folge. Die Affinita¨t von Yt-
trium zu Sauerstoff fu¨hrt zu einer Oxidation der Yttrium-Schicht, wenn diese bei
hohen Temperaturen auf Saphir (Al2O3) aufgewachsen wird [77]. Die Gruppe um H.
Zabel verwendet daher einen epitaktischen Metallbuffer (Nb) auf dem Saphir, auf
dem Yttrium epitaktisch mit hoher Kristallqualita¨t gewachsen werden kann [163].
In der Tat wird die ho¨chste Perfektion bei Verwendung von Metallsubstraten (z.B.
Wolfram [188]) erreicht. In beiden Fa¨llen sind Transmissionsmessungen jedoch nicht
mo¨glich.
Unter dem Gesichtspunkt eines großen Transmissionsbereich sind die Fluoride BaF2
(111) und CaF2(111) die vielversprechendsten Substratmaterialien. A¨hnliche Grenz-
fla¨cheneffekte wie beim Wachstum von Y auf Al2O3 sind zu erwarten, da auch Fluor
eine hohe Affinita¨t zu Yttrium besitzt. Die Untersuchung des Einflusses einer Grenz-
fla¨cheninterdiffusion auf die Perfektion des Filmes ist eine der Fragestellungen, die
im na¨chsten Abschnitt diskutiert wird.
Um die Tauglichkeit als Substratoberfla¨che fu¨r epitaktisches Wachstum abzuscha¨tzen,
vergleicht man die Gitterfehlanspassung und Oberfla¨chenergien von Substrat und
Schicht (Tabelle 7.2). Die Gitterfehlanpassung sowohl von BaF2 und CaF2 (111)
Metall Gitterfehlanpassung Oberfla¨chenergie
Y 0 1100 mJ/m2
CaF2 -6 % 480 mJ/m
2
BaF2 20 % 280 mJ/m
2
Tab. 7.2: Gitterfehlanpassung bei Wachstumstemperatur und (0001)- Orientierung und
Oberfla¨chenenergie von Yttrium und den benutzten Substraten [65].
ist sehr groß. Ein pseudomorphes Wachstum ist damit unwahrscheinlich. Auch die
niedrige Oberfla¨chenenergie der Substratoberfla¨chen wird sich ungu¨nstig auf das
Wachstum auswirken. Bei Vernachla¨ssigung der Grenzfla¨chenenergie sollte sich im
thermodynamischen Gleichgewicht ein starkes Inselwachstum von Y auf CaF2 bzw.
BaF2 ergeben (Gleichung (4.2)).
7.2.1 Wachstum von Yttrium auf BaF2(111)
Optimale Wachstumsparameter fu¨r das Wachstum von Yttrium auf BaF2(111) sind
in [178] zu finden. Die Autoren fu¨hrten RHEED-Messungen wa¨hrend des Wachstums
von Y auf BaF2(111) durch. Sie beobachteten wa¨hrend der Initialphase RHEED-
streaks. Die RHEED-Beugungsmuster zeigten trigonale Symmetrie. Die Beobachtun-
gen sind charakteristisch fu¨r ein glattes epitaktisches Wachstummit der Orientierung
Y[1120], (0001)‖BaF2[110], (111). Aus dem Abstand der Reflexe wurde eine in-plane
Gitterkonstante ermittelt, die der Volumengitterkonstante von Yttrium entspricht.
A. Jacob schlug deshalb eine 5:6 Anordnung der Y-Atome auf dem Substrat vor, mit
dem die große Gitterfehlanpassung von 20 % auf fast Null reduziert wird [178]. Es
wurde eine zunehmende Aufrauung der Oberfla¨che mit steigender Schichtdicke fest-
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gestellt. Ein solches Verhalten kann als Stranski-Krastanov-Wachstum interpretiert
werden.
Die thermodynamische Bedingung (4.2) ist fu¨r Stranski-Krastanov-Wachstum nur
erfu¨llt, wenn eine starke (negative) Wechselwirkung zwischen Substrat und Schicht
auftritt. Die relative Gewichtung der Grenzfla¨chenenergie sinkt mit steigender Schicht-
dicke, so dass fu¨r große Schichtdicken die Tendenz zum Inselwachstum u¨berwiegt.
In der Tat wurde eine starke Abha¨ngigkeit des Wachstumsprozesses von der Ober-
fla¨chenpra¨paration des Substrates beobachtetet. Ein Anlassen einer BaF2 (111) -
Oberfla¨che fu¨hrt zu einer Verarmung an Fluor. Das Wachstum auf diesen Ober-
fla¨chen startet sofort in der Volmer-Weber-Mode. Dies ist ein wesentlicher Hinweis
darauf, dass eine große Grenzfla¨chenenergie zwischen Film und Substrat die Ursache
der Stranski-Krastanov-Mode ist.
7.2.2 Wachstum von Yttrium auf CaF2(111)
Yttriumfilme auf CaF2 (111) wurden nach der Methode von Nagengast et al. [176]
pra¨pariert. Hier sollen kurz die Ergebnisse dieser Forschungsgruppe dargestellt wer-
den. Aus Ro¨ntgenuntersuchungen in θ−2θ-Geometrie konnte die gute Kristallinita¨t
und die (0001) out-of-plane-Orientierung der Filme ermittelt werden. Die Autoren
stellten eine Verschiebung der out-of-plane-Gitterkonstanten von c = 5.82 A˚ fu¨r Fil-
me mit einer Schichtdicke von 24 nm zu einer out-of-plane-Konstanten von c = 5.73
A˚ (Volumen: c = 5.75 A˚) fu¨r Filme mit einer Schichtdicke von 310 nm fest. Dies
deutet auf einen Relaxationsprozess von Verspannungen hin. Genauere Werte wur-
den nicht vero¨ffentlicht, auch aus den Halbwertsbreiten der Ro¨ntgenreflexe konnten
keine Aussagen von Versetzungsdichten o. a¨. entnommen werden. Direkte Hinweise
auf einen plastischen Verspannungsabbau wurden jedoch durch die Abbildung der
Oberfla¨chentopographie mittels AFM-Untersuchungen (atomic force microscopy) ge-
wonnen. Da sie ein Schlu¨sselexperiment zum Versta¨ndnis des Versetzungsnetzwerks
von epitaktischen Yttriumfilmen darstellen, wurden AFM-Aufnahmen an eigenen
Yttriumfilmen durchgefu¨hrt.
Die Abbildung 7.3 zeigt eine AFM-Aufnahme einer 200 nm dicken Y-Schicht auf
CaF2. Deutlich sind ’Wa¨lle’ (in der englischsprachigen Literatur als ridges bezeich-
net) auf der Oberfla¨che zu erkennen. Diese werden aus der Oberfla¨che heraus ge-
dru¨ckt. Die Topographie wird deutlich, wenn die Ho¨he entlang einer Linie (siehe
Abbildung 7.3) abgefahren wird. Die Regelma¨ßigkeit und Orientierung der ridges
belegt zum einen die gute in-plane Orientierung der epitaktischen Schicht, zum an-
deren ist sie ein Hinweis darauf, dass es sich dabei um Versetzungsstrukturen aus
plastischen Relaxationsprozessen wa¨hrend des Wachstums handelt.
Bei der Untersuchung dieser Prozesse nimmt RHEED eine Sonderstellung ein, da
diese Beugungsmethode nicht nur die Untersuchung der ’fertigen’ Oberfla¨che erlaubt,
sondern Informationen u¨ber die Dynamik einer wachsenden Oberfla¨che in Atomla-
genauflo¨sung ermo¨glicht. Wie in Abbildung 7.4 dargestellt, zeigt RHEED nach etwa
2-3 Ml scharfe streaks, Kikuchi-Linien und Lauekreise, was das Charakteristikum
fu¨r ein sehr glattes Wachstum (Rauigkeit im Monolagenbereich) ist. Zeitaufgelo¨ste
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Fig. 7.3: ’Ridges’ auf der Oberfla¨che von Y auf CaF2 (111), links die AFM-Aufnahme,
rechts die Topographie entlang der indizierten Linie.
RHEED-Messungen zeigten keine RHEED-Oszillationen. RHEED-Oszillationen gel-
ten als konkreter Beweis fu¨r eine Frank-van-der-Merwe Wachstumsmode (Abschnitt
3.1). Mo¨glicherweise ist die Stufendichte des CaF2s zu hoch, so dass sich statt-
dessen ein step-flow-Wachstum ausbildet (dieses Wachstum zeigt keine RHEED-
Oszillationen). Das initiale RHEED-Muster nach ca. 1 Ml zeigt kein ausgepra¨gtes
Durchstrahlungsbild (Abbildung 7.4). Das Wachstum ist nicht pseudomorph. Zum
Beweis sind die Schwa¨rzungskurven parallel zur Schattenkante in 7.4 abgebildet.
Der Unterschied der in-plane Gitterkonstante zwischen Yttrium und CaF2 betra¨gt
-8.5%, damit ist das Yttrium in der Schicht um etwa 2.5 % kleiner als sein Volu-
menwert (Gitterfehlanpassung -6%, siehe Tabelle 7.2). Nagengast et al. [176] fanden
ebenfalls eine out-of-plane-Verspannung von 1.22 %. Rechnet man diesen mit einem
Poisson-Verha¨ltnis von µ = 0.243 und der entsprechenden thermischen Ausdehnung
von Film und Substrat in den in-plane Wert um, so ergibt sich eine in-plane Verzer-
rung von ca. 1%, in guter U¨bereinstimmung mit unseren RHEED-Messungen (bei
200 A˚). Abweichend ist die Interpretation des Effektes: Nagengast et al. fu¨hren ihn
auf die thermischen Unterschiede zwischen Substrat und Schicht zuru¨ck, was nach
dem Abku¨hlen der Schicht auf Raumtemperatur zu ihrer Verzerrung fu¨hrt. In die-
ser Arbeit konnte direkt gezeigt werden, dass die Verzerrung in der Initialphase des
Wachstums auftritt. In der Startphase kann eine schwache (2 × 2) Rekonstruktion
beobachtet werden. Dies deutet auf eine strukturelle Vera¨nderung hin, z.B. durch
eine Fluoreinlagerung. In nachfolgenden Abschnitten wird durch Augerelektronen-
emissionsmessungen belegt, dass die ersten Monolagen Yttrium mit der Grenzfla¨che
bzw. dem Fluor aus dem CaF2 reagieren, was zu einer Vera¨nderung der intrinsischen
Gitterkonstanten fu¨hrt (Interdiffusion).
Die Spannungsenergie wa¨chst proportional zur Dicke der epitaktischen Schicht und
ist proportional zum Quadrat der Verzerrung parallel zur Grenzfla¨che [59]. Nach dem
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Fig. 7.4: RHEED-Beugungsmuster von Y auf CaF2 (111) wa¨hrend des Wachstums
(Streurichtung [101¯0]). Zusa¨tzlich ist die Schwa¨rzungskurve parallel zur Schat-
tenkante des RHEED-Musters des Substrates bzw. der Initialphase von Yttrium
dargestellt.
Gleichgewichtsmodell von Matthews und Blakeslee [177] ist es fu¨r die epitaktische
Schicht oberhalb einer kritischen Schichtdicke hc vorteilhaft, Anpassungsversetzun-
gen in die epitaktische Schicht einzubauen und die Spannungsenergie herabzuset-
zen. Um die Bedingungen zu berechnen, unter denen ein Einbau und die damit
verbundene plastische Relaxation des Gitters energetisch favorisiert wird, muss die
Spannungsenergie der Versetzungen bekannt sein. Die Energie ist nur in wenigen
Fa¨llen genau bekannt. Aber auch bei gut bekannten Systemen (z.B. Si-Ge [23]) sind
starke Abweichungen vom Matthews-Blakeslee Modell feststellbar. Die Abweichun-
gen sind erkla¨rbar, wenn man beru¨cksichtigt, dass es sich bei diesem Modell um ein
Gleichgewichtsmodell handelt. Das bedeutet, dass die Rechnung die minimale Dicke
angibt, oberhalb der eine Anpassungsversetzung mehr Verspannungsenergie abbaut,
als fu¨r die Erzeugung der Versetzung notwendig ist. Dabei wurde nicht beru¨cksich-
tigt, dass sich die Versetzungen bewegen mu¨ssen (z.B. klettern oder gleiten), um
die Verspannungen effektiv abzubauen. Diese Bewegungen sind thermisch aktivierte
Prozesse, die eine bestimmte Aktivierungsenergie beno¨tigen [23, 59, 214]. Daher sind
Relaxationsprozesse thermisch und damit kinetisch determiniert.
Die Relaxationsprozesse ko¨nnen durch die Wahl der Wachstumsparameter beein-
flusst und mittels RHEED verfolgt werden. Abbildung 7.5 zeigt die Schwa¨rzungs-
kurven parallel zur Schattenkante mit der Streurichtung parallel zu [101¯0] und [112¯0]
wa¨hrend des Wachtums von 1.0 A˚/s Yttrium auf CaF2 (111). Die Wachstumstem-
peratur betra¨gt 600◦C, der Hintergrunddruck 5·10−9 mbar. U¨ber ca. 200 A˚ hin ist
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Fig. 7.5: RHEED wa¨hrend des Wachstums von Y auf CaF2 (111). Mit Hilfe der zeitauf-
gelo¨sten Messungen kann die Entstehung der zusa¨tzlichen Reflexe (in [101¯0]
Richtung) verfolgt werden.
in beiden Richtungen nur eine leichte Abnahme der Intensita¨t der (10) bzw. (01)-
Reflexe zu erkennen. Ab ca. 100 A˚ formt sich eine Struktur in den Intensita¨tskur-
ven der [101¯0]-Richtung heraus, die im RHEED-Beugungsmuster punktfo¨rmig ist,
das heißt, von einer Transmissionsbeugung her ru¨hrt. Energetisch bevorzugte Glei-
tebene ist die (11¯02)-Ebene fu¨r die Bildung von {0001} Zwillingen [176, 180, 181].
Dies passt mit der Symmetrie der RHEED-Reflexe u¨berein, wenn der Elektronen-
strahl in Richtung [101¯0] durch einen [112¯0] orientierten ridge hindurchtritt, d.h.
ein Transmissionsmuster auftritt (deshalb sind die Vera¨nderungen im RHEED in
[112¯0]-Richtung wesentlich kleiner). Aus dem Abstand der RHEED-Reflexe la¨sst
sich die in-plane Gitterkonstante in-situ verfolgen (siehe Abb. 7.6). Eine wesentliche
Vera¨nderung der Gitterkonstante tritt in der Initialphase des Wachstums auf. Mit
dem Verschwinden der RHEED-U¨berstruktur verringert sich die Gitterkonstante et-
was bevor sie relativ stark ansteigt. Dieser Anstieg wird dem mit der Schichtdicke
abnehmenden Fluor-Anteil zugeordnet, was zu einer Entstehung einer großen Ver-
spannung fu¨hren sollte. Diese wird durch Versetzungen abgebaut: Mit dem erneuten
Auftreten der U¨berstruktur (jetzt als Transmissionsreflex) relaxiert die Gitterkon-
stante langsam in Richtung Volumenwert (3.665 A˚). Damit ist ein Zusammenhang
zwischen der Relaxation der Verzerrung und der Bildung von ridges gezeigt. Mit Hil-
fe von RHEED kann also das Auftreten der ridges durch einen Relaxationsprozess
erkla¨rt und dessen kritische Schichtdicke hc u¨ber das Auftreten des Transmissions-
reflexes exakt bestimmt werden.
Die Gitterkonstante der ridges ist etwas gro¨ßer als die der glatten Fla¨chen (Dop-
pelreflexe). Die genaue kristalline Orientierung der ridges ist kompliziert und in
Abbildung 7.7 skizziert. Kooji et al. [181] untersuchten die ridges mittels Transmis-
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Fig. 7.6: Oben: Intensita¨t des (10) und (1
2
0) Reflexes Y on CaF2 (111) wa¨hrend des
Wachstums, Richtung [101¯0]. Unten: Resultierende in-plane Gitterkonstante.
Die starke Anfangsvera¨nderung der Gitterkonstante wird auf die Interdiffusion
von Yttrium und CaF2 zuru¨ckgefu¨hrt.
sionselektronenmikroskopie und konnten so das von Nagengast et al. [176] vorge-
schlagene Modell verifizieren. Nach diesem Modell entstehen die ridges durch eine
Zwillingsbildung von (0001) orientierten Doma¨nen. Die Scherung verla¨uft entlang
der Gleitebene (11¯02). Die fast parallel zur Oberfla¨che verlaufende Ebene ist die
(11¯00)-Ebene, sie hat einen Winkel von 5.6◦ zur Oberfla¨che (siehe Abb. 7.7). Dies
Fig. 7.7: Entstehung der ridges: Zwillingsbildung u¨ber die Gleitebene (11¯02) von Y
(0001) auf CaF2 (111). Links die Draufsicht, rechts oben die Seitenansicht
vor der Scherung, rechts unten nach der Scherung. Nach [181].
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ist die Begru¨ndung fu¨r die asymmetrische Form der ridges, die auch mittels AFM-
Messungen beobachtet wurden [202].
Falls der Relaxationsprozess kinetisch determiniert ist, sollte sich eine Abha¨ngigkeit
von hc von der Wachstumsrate ergeben. Das Verhalten ist exemplarisch in Abbildung
7.8 dargestellt. Bei einer Wachstumsrate von R = 1 A˚/s und einem Hintergrund-
druck von 510−9 mbar ergibt sich eine kritische Schichtdicke von ca. 10 nm, bei
R = 2 A˚/s unter den gleichen Bedingungen ein hc = 100 nm.
Ein weiterer Hinweis auf thermodynamisch determinierte Relaxationsprozesse ist die
Abha¨ngigkeit der kritischen Schichtdicke vom Hintergrunddruck. Kritische Schicht-
dicken von u¨ber 100 nm wurden nur bei sehr niedrigen Hintergrunddru¨cken von
kleiner 5·10−10 mbar erreicht. Das Residualgas besteht hauptsa¨chlich aus Wasser-
stoff, welches zumindest wa¨hrend des Wachstums aus dem Verdampfungsmaterial
Yttrium selbst stammt. Ho¨here Hintergrunddru¨cke (s.o.) fu¨hren zu einer drastischen
Fig. 7.8: Abha¨ngigkeit des Re-
laxationsprozesses von
der Wachstumsrate.
Aufgetragen ist ist die
RHEED-Intensita¨t des
ridge u¨ber der Schicht-
dicke. Der rapide Anstieg
der Intensita¨t markiert
das Einsetzen des Relaxa-
tionsprozesses (' hc).
Reduktion von hc. Wahrscheinlich fungiert der Wasserstoff als surfactant, welcher
aber nicht nur die Diffusionsbarriere der Atome auf der Oberfla¨che, sondern auch
die Aktivierungsenergie der Versetzungen und damit hc herabsetzt. A¨hnliche Effekte
wurden z.B. beim Wachstum von InxGa1−xAs auf GaAs (001) beobachtet [214].
7.2.3 Metallische Filme auf Ionenkristallen: Das
Elektronegativita¨tskonzept
Im vorherigen Abschnitt wurde der Abbau von Verspannung diskutiert, wohingegen
die Herkunft der initialen Gitterkonstantena¨nderung noch ungekla¨rt ist. Auch die
nicht mit dem Wachstumsmodell von Bauer [62] konforme Wachstumsmode deutet
auf eine starke Wechselwirkung zwischen Substrat und Film hin. Wachstumsstudien
von 3d-Metallen mit verschiedener Reaktivita¨t auf oxidischen Substraten konnten
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einen direkten Zusammenhang zwischen Reaktivita¨t und Wachstumsmode feststel-
len [66], welcher hier auf das System Yttrium auf Fluoriden u¨bertragen wird.
Die Bildung einer heterogenen Grenzfla¨che kann man sich vereinfacht vorstellen als
die Bildung eines heteropolaren Moleku¨ls [183]. Diatomare, heteropolare Moleku¨le
entwickeln ein Dipolmoment aufgrund eines partiellen Ladungstransfers. U¨bertra¨gt
man diese Vorstellung, so sollte eine metallische Schicht auf einem Ionenkristall
ebenfalls ein Oberfla¨chendipolmoment induzieren.
Die Berechnung des Ladungstransfers in Moleku¨len ist im Detail sehr komplex. Pau-
ling [184] fu¨hrte zur Vereinfachung das Elektronegativita¨tskonzept zur Berechnung
der Ladungsverschiebung in einer heteropolaren Verbindung ein. Er ordnete jedem
Element A,B oder Moleku¨l eine Elektronegativita¨t Xi zu, aus deren Differenz bei
einer Bindung der Ladungstransfer ∆q berechnet werden kann [185]:
∆q = 0.16|XA −XB|+ 0.035|XA −XB|2 (7.1)
In einem einfachen Punktladungsmodell sind die Atome mit +∆qe0 und −∆qe0
geladen. Heteroepitaktische Grenzfla¨chen mit |XA −XB| 6= 0 sollten daher ein Di-
polmoment entwickeln. Fu¨r Schichten aus einem Element ko¨nnen die jeweiligen ato-
maren Elektronegativita¨ten benutzt werden. Bei Verbindungsoberfla¨chen wird das
geometrische Mittel der Bestandteile genommen [184]:
XAB2 =
3
√
XAXBXB (7.2)
Mit Gleichung (7.1)ergibt sich ein Ladungstransfer von 0.26 e0 fu¨r Y (XY = 1.20)
auf CaF2 (XCaF2 = 2.51) und 0.25 e0 fu¨r Y auf BaF2 (XBaF2 = 2.42). Das Yttrium
an der Grenzfla¨che besitzt also einen anderen Oxidationszustand als im Volumenme-
tall. Das Auftreten des entsprechenden Dipolmoments ist in Abbildung 7.9 skizziert.
Das große Dipolmoment ist energetisch unvorteilhaft. Eine Verminderung des Di-
polmoments kann durch den Transport von F− in die Yttriumschicht, d.h. eine
Durchmischung der Grenzfla¨che, erfolgen.
Fig. 7.9: Ladungstransfer fu¨r eine
Monolage Y auf CaF2
(111).
Eine weitere Option des Elektronegativita¨tskonzept ist die Berechnung der Bildungs-
energie der Grenzfla¨che, womit die in Tabelle 7.2 fehlende Grenzfla¨chenergie zwi-
schen Substrat und Schicht abgescha¨tzt werden kann. Nach Pauling ergibt sich fu¨r
die Bindungsenthalpie, die aus der Ladungsverschiebung resultiert [184]:
∆EAB[eV ] = 1[eV ] · (XA −XB)2
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Die Abscha¨tzung ergibt eine Grenzfla¨chenenergie von ca. -430 mJ/m2 fu¨r CaF2.
Dann wird aus (4.2):
γEV + γSE ' 670 mJ/m2 ≥ γSV ' 480 mJ/m2
Jetzt ist die A¨quivalenz zwischen den konkurrierenden Energien fast erreicht, und
die wesentliche Bedingung fu¨r ein glattes Wachstum erfu¨llt.
Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass das Elektronengativita¨tskonzept seit
seiner Einfu¨hrung sehr kontrovers diskutiert wird, insbesondere die Berechnung von
Verbindungen mit Hilfe eines geometrischen Mittels. Es zeigt sich jedoch u.a. hier
bei der Anwendung der Abscha¨tzung der Grenzfla¨chenenergie, dass das Konzept bei
der Diskussion von komplexen Systemen, in dem la¨ngst nicht alle Parameter bekannt
sind, sehr erfolgreich benutzt werden kann.
Eine U¨berpru¨fung des Modells kann mit Hilfe der Elektronenspektroskopie durch-
gefu¨hrt werden. Dies wird im na¨chsten Abschnitt beschrieben.
7.2.4 Augerelektronenspektroskopie an der
Y/CaF2-Grenzfla¨che
Das Elektronegativita¨tsmodell sagt sowohl eine Durchmischung der Grenzfla¨che als
auch eine A¨nderung des Oxidationszustandes von Yttrium voraus. Die Augerelektro-
nenspektroskopie ist eine zuverla¨ssige Analysemethode zur quantitativen Element-
analyse, eine A¨nderung des Oxidationszustandes des entsprechenden Elements kann
u¨ber die genaue Lage der Auger-U¨bergangsenergien der korrespondierenden Rump-
felektronen detektiert werden. Um Aussagen u¨ber die Grenzschicht zu ermitteln,
wurden ultradu¨nne Keilschichten von Yttrium auf CaF2 gewachsen und mittels AES
untersucht.
Abbildung 7.10 zeigt die wesentlichen Bereiche der schichtdickenabha¨ngigen Auger-
spektren. Messungen von Filmen mit einer Schichtdicke kleiner 3 nm waren auf-
grund von Aufladungseffekten nicht mo¨glich. Es existiert eine große Anzahl an Y
MNN Linien aufgrund komplexer Wechselwirkungen der beteiligten Elektronen, die
sta¨rksten Linien ko¨nnen den Y MVNINIII (76 eV), MVNIIINIII (98 eV, 101 eV),
MVNINV (107 eV, 109 eV) und MVNIIINV (118 eV, 129 eV) Linien zugeordnet
werden (vergleiche [190]). Die wesentliche Aussage, dass eine Durchmischung von
Fluor an der Grenzfla¨che auftritt, ist durch die Messung des starken F-KLL-U¨ber-
gangs (Ekin ' 652 eV) besta¨tigt. Literaturmessungen [71] fanden jedoch ebenfalls
Fluorkontaminationen an der Oberfla¨che von relativ dicken Y-Filmen auf CaF2. Die
Autoren beschrieben dieses Verhalten damit, dass das Fluor wa¨hrend des Wachstums
als surfactant auf der wachsenden Schicht aufschwimmt. Um das Verhalten an der
Grenzfla¨che von dem an der Oberfla¨che zu unterscheiden, kann die Energieverschie-
bung der Augerlinien als Funktion der Schichtdicke herangezogen werden. Aufgrund
der Vielzahl an Y-MNN-Linien ist eine eindeutige ’Verschiebung’ der Yttriumlinien
nicht zu erkennen, man kann jedoch eine Vera¨nderung der Linienform ausmachen.
Diese Diskussion la¨sst sich leichter mit Hilfe der F-KLL-Linie fu¨hren, die sich deut-
lich mit steigender Schichtdicke zu kleineren Energien hin verschiebt. Gleichzeitig
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Fig. 7.10: Augerspektren von Yttrium auf CaF2(111) in der Region der Y MNN- und
F KLL-Linien in Abha¨ngigkeit der Y-Schichtdicke. Der rechte Graph zeigt die
Energieposition und die Breite des KLL-U¨bergangs.
nimmt die Halbwertsbreite der U¨berga¨nge ab (Abbildung 7.10). Aus Literaturmes-
sungen von Fluorverbindungen mit unterschiedlicher Ionizita¨t ist bekannt [50], dass
die Abnahme der Energie der Zunahme des kovalenten Charakters der Verbindung
entspricht (F KLL: 655.8 eV (YF3) ⇒ 652.4 eV (para-(F2C=CF2)), d.h. ∆E ' 3.4
eV [50]1). Dies besta¨tigt die Annahme, dass das Fluor zuna¨chst in einem Ionenkri-
stall (an der Grenzfla¨che) gebunden vorliegt, spa¨ter jedoch nur schwach gebunden
(als surfactant) auf der Oberfla¨che haftet.
Sowohl die Wachstumsstudien als auch die Untersuchung der Grenzfla¨chenstruktur
zeigen die Entstehung und den physikalischen Ursprung der ridges von Y (0001)
auf CaF2(111). Die Bildung von ridges wurde nur beim Wachstum von Yttrium
auf CaF2 (111) beobachtet (sie fehlen z.B. beim System Y(0001)/Nb/Al2O3 [79]),
was aufgrund der obigen Untersuchungen auf die besondere Grenzfla¨chenreaktion
zuru¨ckgefu¨hrt werden kann.
7.2.5 Wachstum von Europium auf CaF2
Die chemischen Eigenschaften von Europium sind denen des Yttriums sehr a¨hn-
lich. Eu kristallisiert jedoch im Gegensatz zu den meisten anderen Seltenen Erden
nicht in der hcp-Struktur, sondern in bcc-Struktur mit a = 4.582 A˚. Daher ist
die thermodynamisch begu¨nstigte Oberfla¨che die (110)-Oberfla¨che. Dies verkompli-
ziert die Grenzfla¨che von Eu auf CaF2(111). Mit RHEED-Untersuchungen wird eine
Stranski-Krastanov-Mode beobachtet. Die out-of-plane Orientierung ist Eu (110) ‖
CaF2(111). Die Kristallinita¨t der Filme wurde mittels Ro¨ntgenstrukturuntersuchun-
1 Unterschiede in der absoluten Energieposition ru¨hren von der unterschiedlichen Austrittsarbeit
her.
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gen u¨berpru¨ft. In Abbildung 7.11 ist ein Ro¨ntgendiffraktogramm von 300 nm Euro-
Fig. 7.11: Ro¨ntgendiffraktogramm von 300nm Europium auf CaF2(111) (Cu-Kα-
Strahlung mit Sekunda¨rmonochromator). Die Schicht ist mit 10 nm Yttri-
um und 15 nm Palladium bedeckt. Der Einschub zeigt RHEED-Bilder der Eu
(110)-Oberfla¨che in beiden Hauptrichtungen bei einem Azimut von 0◦ und
30◦, welche sich alle 60◦ wiederholen.
pium auf CaF2(111) dargestellt. Alle Reflexe ko¨nnen entweder der Eu (110)-Schicht
oder dem Y/Pd-Deckfilm zugeordnet werden. Die aus der Reflexlage gewonnene
Gitterkonstante von 4.576 A˚ entspricht in etwa dem Volumenwert. Aufgrund der
unterschiedlichen Symmetrie der Oberfla¨chenmaschen (zwei- bzw. dreiza¨hlig) von
Substrat und Schicht bilden sich Doma¨nen mit verschiedener in-plane Orientierung
[194]. Daher wird im RHEED eine sechsza¨hlige Symmetrie der Oberfla¨che detektiert
(siehe Abbildung 7.11).
Die Konzentration an Verunreinigungen der Eu (110)-Oberfla¨che (insbesondere Sau-
erstoff) liegt unterhalb der Nachweisgrenze von AES-Messungen (' 1%). Schicht-
dickenabha¨ngige AES-Messungen belegen - a¨hnlich wie fu¨r Y/CaF2 - eine Interdiffu-
sion der Grenzfla¨che Eu/CaF2. Bei Schichtdicken gro¨ßer 50 nm wurde im Gegensatz
zu den Y-Filmen kein Fluor auf der Oberfla¨che festgestellt.
7.3 Oxidationsverhalten von Yttrium und Europium
Eine zweite Grenzfla¨che in einem schaltbaren Spiegel stellt die Oberfla¨che des aktiven
Mediums dar. Aufgrund der hohen Reaktivita¨t der Seltenen Erden reagiert deren
Oberfla¨che mit den Bestandteilen der Normalatmospha¨re (Stickstoff, Sauerstoff und
Wasser). Dabei kann die gesamte Schicht zersto¨rt werden.
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Es ist aus der Literatur bekannt, dass durch die trockene partielle Oxidation reaktive
Metalloberfla¨chen passiviert werden ko¨nnen. Dies ist immer dann der Fall, wenn die
Metalle eine stabile Oxidhaut bilden, deren Oxidwachstumskinetik stark behindert
ist. Prominente Beispiele sind Aluminium oder Chrom.
Eine solche Vorgehensweise stellte sich als erfolgreich bei Yttriumfilmen heraus [202],
wohingegen Europiumfilme auf diese Weise nicht passiviert werden konnten [194].
Im folgenden werden die Ergebnisse aus der in-situ-Charakterisierung dargestellt,
mit der die physikalischen Ursachen der Oxidation untersucht wurde.
7.3.1 Oxidation von Yttrium
Das Oxidationsverhalten von Yttrium ist beschrieben in [197]. Die Autoren fanden
mittels optischer Untersuchungen in U¨bereinstimmung mit fru¨heren Vero¨ffentlichun-
gen, dass Yttrium unter normaler Atmospha¨renumgebung nur sehr langsam oxidiert
(5 nm nach 2 Wochen). Genaueren Einblick u¨ber den Reaktionsverlauf geben in-situ
AES-Messungen. Im folgenden werden die wichtigsten Ergebnisse aus in-situ Mes-
sungen an Yttriumoberfla¨chen dargestellt. Die Oxidierung von Yttrium stellt eine
Vergleichsgrundlage zum wesentlich weniger verstandenen Oxidationsverhalten von
Europium dar.
Zur Untersuchung der Sauerstoffadsorption wurden Bedeckungsprofile durch die
Auswertung der Sauerstoff KLL- und Yttrium MNN-Augerlinien aufgenommen. Ab-
bildung 7.12 gibt die Spektren der Sauerstoﬄinie (KLL bei 510 eV) in Abha¨ngigkeit
der Zeit wieder. Der Partialdruck betra¨gt 5·10−8 mbar. Aus der Intensita¨t der Linien
la¨sst sich das Wachstum der Oxidschichtdicke abscha¨tzen.
Aus der Kenntnis der Wachstumskinetik ko¨nnen Aussagen u¨ber den Oxidationsme-
chanismus und damit u¨ber die Stabilita¨t der Oxidhaut gemacht werden. Daru¨ber
hinaus liefert die genaue Energielage der Augeru¨berga¨nge Information u¨ber die ver-
schiedenen Zwischenstufen der Oxidation. Diese beginnt mit der Anlagerung der
Sauerstoffmoleku¨le u¨ber Physisorption an die Metalloberfla¨che [196, 209]. Die ei-
gentliche chemische Bindung beginnt mit der Dissoziation der Moleku¨le und der
Chemisorption. Die chemisorbierten Atome nukleieren zu Oxidclustern, die late-
ral zu einer Monolage anwachsen (vergleiche Abschnitt 2.5). In der Tat sind die
ersten Spektren um 3 eV zu ho¨heren kinetischen Energien, d.h. zu niedrigeren Bin-
dungsenergien verschoben. Die Struktur und Energieposition bleibt nach ca. 500 L
(1 L = 10−6 Torr · s) konstant. Die Intensita¨tszunahme strebt nach einer anfa¨ng-
lich sehr starken Sauerstoffaufnahme einem Sa¨ttigungswert zu. Dieses Verhalten ist
typisch fu¨r das Wachstum du¨nner Oxidschichten im Bereich der Niedertemperatu-
roxidation, wenn das Oxidwachstum durch den Ionenstrom limitiert wird. In diesem
Bereich reicht die thermische Anregung bei der Temperatur T nicht, um genu¨gend
Energie fu¨r die Ionenbewegung (d.h. Diffusion) zu liefern. Die Energie wird viel-
mehr durch starke elektrische Felder geliefert, die u¨ber die ultra-du¨nne Oxidschicht
abfallen. Nach Cabrera-Mott ist das Kriterium fu¨r die Tieftemperaturoxidation die
Bedingung qaE > kBT [209] mit q der Ladung der Ionen, a dem Atomabstand
und dem elektrischen Feld E, welches fu¨r den Ausgleich der Ladung sorgt. Fu¨r die
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Fig. 7.12: Links: Evolution des Sauerstoff-KLL-U¨bergangs wa¨hrend der O2-Begasung von
Y (0001). Rechts: Bedeckungsprofil der Oxidation von Yttrium (0001) als
Funktion der Zeit.
Abha¨ngigkeit der Schichtdicke x von der Zeit t ergibt sich ein invers-logarithmisches
Wachstumsgesetz der Form [195]
x0
x
= K − ln t mit x0, K = const..
Diese logarithmische Abha¨ngigkeit ist in Abbildung 7.12 gezeigt. Die gute U¨berein-
stimmung zwischen Experiment und prognostizierter Wachstumskinetik deutet auf
die Bildung einer glatten Oxidhaut auf der Yttriumoberfla¨che. Dies wird besta¨tigt
durch RHEED-Messungen. Oxidierte Yttriumoberfla¨chen zeigen im RHEED diffu-
se Beugungsmuster, die ein Charakteristikum fu¨r eine amorphe Oberfla¨che sind.
Scha¨rfere Reflexe werden nach dem Anlassen der Schicht bei ca. 800 K erreicht (in
guter U¨bereinstimmung mit Messungen von Araiza et al. [203] bzw. Hayoz et al.
[187]). Bei gro¨ßeren Schichtdicken ist aufgrund der guten Isolationseigenschaften
von Yttria (EG(Y2O3) = 4.5 eV [193]) das Oxidwachstum durch den Elektronen-
transport begrenzt [196].
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass mittels in-situ Oxidation glatte und
stabile Oxidfilme auf Yttrium (0001)-Oberfla¨chen pra¨pariert werden ko¨nnen.
7.3.2 Oxidation von Europium
Sowohl Burnham und Jameson [197] als auch Daane [198] berichten von einer schnel-
len Oxidation von Europium in Umgebungsluft. Eigene Beobachtungen zeigen
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vollsta¨ndige Oxidation eines 200 nm dicken Eu-Films innerhalb von 4 min in nor-
maler Umgebungsluft. Da ’Umgebungsluft’ nicht sehr definiert ist, wurde versucht,
den Europiumfilm - a¨hnlich wie fu¨r Yttrium - in-situ Sauerstoff auszusetzen, in der
Hoffnung, eine stabile Europiumoxidoberfla¨che zu erzeugen.
Fig. 7.13: Links: Evolution des Sauerstoff-KLL-U¨bergangs wa¨hrend der O2-Begasung von
Eu (110). Rechts: Bedeckungsprofil der Oxidation von Eu (110) als Funktion
der Zeit und verschiedener Sauerstoffpartialdru¨cke.
Zur Untersuchung der Sauerstoffadsorption von Eu (110) wurden zuna¨chst zeitab-
ha¨ngige AES-Messungen durchgefu¨hrt. Abbildung 7.13 gibt die Augerspektren im
Bereich der KLL-Sauerstoﬄinie bei einem Sauerstoffpartialdruck von 5·10−8 und
5·10−7 mbar wieder. Auffa¨lligstes Ergebnis: Keine Vera¨nderung bei 5·10−8 mbar.
Dieses Verhalten ist vo¨llig untypisch fu¨r das Wachstum von du¨nnen Oxidschichten.
Eine Vera¨nderung der Spektren findet erst bei einem Partialdruck um 1·10−7 mbar
statt (die Schwelle wurde in mehreren Experimenten reproduziert). Mit ho¨herem
Druck entwickelt sich der Sauerstoffu¨bergang. Im Gegensatz zur Oxidation von Yt-
trium kann keine Energieverschiebung der Linie festgestellt werden. Ein Zwischen-
zustand (Chemisorption) kann daher mittels AES nicht nachgewiesen werden. Der
Sa¨ttigungswert ist nahezu unabha¨ngig vom Druck, was dadurch erkla¨rt wird, dass
die Oxidschicht gro¨ßer ist als die mittlere freie Wegla¨nge der Augerelektronen (λ ' 5
nm). Die Kinetik deutet auf ein sehr schnelles, nicht limitiertes Oxidwachstum von
Eu hin. Ein Abstellen des O2-Druck fu¨hrt zu einer Verringerung des Sauerstoffpeaks,
d.h zu einer Verringerung des Sauerstoffs an der Oberfla¨che. Dieser Effekt wird
gesteigert, wenn die Temperatur der Schicht erho¨ht wird (vergl. auch [210]). Die
Verringerung des Untergrundsignals in den Spektren (Abb. 7.13) deutet auf eine
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Vera¨nderung der Morphologie hin. Dies wird durch RHEED-Aufnahmen besta¨tigt,
die mehrere Kristallphasen nebeneinander zeigen.
Das interessante Verhalten kann erst durch die elektronische Struktur von Eu bzw.
EuOx erkla¨rt werden. Diese wird im na¨chsten Abschnitt mit Hilfe der Photoemission
untersucht.
7.3.3 Elektronische Struktur von Europiumoxiden
Die elektronische Struktur von Eu bzw. EuOx ist neben seiner Bedeutung beim
Adsorptionsverhalten seit u¨ber 30 Jahren von großem wissenschaftlichen Interesse
[215]. Ein Grund ist das ambivalente Verhalten der 4f -Elektronen in Europium und
das damit einhergehende interessante magnetische Verhalten.
Die hohe Reaktivita¨t von Yttrium wird durch die nur sehr schwach gebundenen
s- und d-Elektronen verursacht. Das Verhalten ist a¨hnlich fu¨r alle Seltenen Erden
[161], bei Eu mu¨ssen jedoch noch die 4f -Elektronen im Valenzband beru¨cksich-
tigt werden. Normalerweise ist die Elektronenkorrelation von 4f -Elektronen in den
Seltenen Erden wesentlich gro¨ßer als etwaige chemische Bindungsenergien, so dass
die 4f -Elektronen mit den anderen Leitungselektronen kaum wechselwirken. Da-
her kann ihr elektronischer Zustand gut durch das atomare Termschema angegeben
werden. Insbesondere der 4f 7-Zustand ist aufgrund der L = 0-Konfiguration sehr
stabil. Dieser Zustand wird bei Europium nur angenommen, wenn ein Elektron aus
dem Leitungsband hinzugenommen wird. Deshalb hat Eu einen 6s25d04f 7-Zustand.
Die 4f -Elektronen von metallischem Europium liegen in der Na¨he der Fermikan-
te und ko¨nnen daher doch in die chemische Bindung miteinbezogen werden. Dies
wird in der Abbildung 7.14 schematisch dargestellt [200]. Im EuO werden nur die
s-Elektronen zum Sauerstoff transportiert, daher bleibt der 4f 7-Zustand (in etwa)
erhalten. Europium liegt also zweiwertig vor. In Eu2O3 ist das Eu dreiwertig, was
nur unter Beteiligung der 4f -Elektronen mo¨glich ist. Der magnetische 4f 7-Zustand
(8S7/2) wechselt in einen unmagnetischen 4f
6-Zustand (7F0). In der Tat ist metal-
lisches Europium antiferromagnetisch, EuO ein starker Ferrromagnet und Eu2O3
paramagnetisch [199]. Mischvalenzen sind ebenfalls mo¨glich, im Eu3O4 existieren
beide f -Elektronenzusta¨nde.
U¨ber die f -Zusta¨nde la¨sst sich daher gut die Valenz des Europiums in der entspre-
chenden Verbindung finden. Die Messmethode der Wahl ist die Photoemissionsspek-
troskopie. Die Selektion der Symmetrie und des Charakter von Wellenfunktionen
wird u¨ber die Photoenergieabha¨ngigkeit der Photoemission durchgefu¨hrt (verglei-
che Kapitel 3.2). Die Wahrscheinlichkeit fu¨r die Emission eines 4f -Elektrons hat ihr
Maximum bei h¯ω ' 100 eV, wohingegen das Maximum fu¨r s- und d-Zusta¨nde bei
ca. 20 eV liegt [40]. Bei Verwendung einer He I-Linie (h¯ω = 21.2 eV) als Photo-
nenquelle werden daher hauptsa¨chlich die s- und d-Zusta¨nde detektiert, wohingegen
bei Verwendung der He II-Linie (h¯ω = 40.8 eV) die Emission von 4f -Zusta¨nden
versta¨rkt auftritt [211]. Aus den Unterschieden in den Spektren ko¨nnen die Zusta¨nde
charakterisiert werden. Zusa¨tzlich zur Photoionisationswahrscheinlichkeit bestimmt
die Photonenenergie auch den U¨bergang in der Bandstruktur des Materials. 4f -
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Fig. 7.14: Skizzierte Elektronenstruktur der sto¨chiometrischen Europiumoxide. Aus
[200].
Elektronen sind stark lokalisiert, d.h. sie besitzen keine Dispersion; gleichzeitig wur-
de die Impuls- und Energieauflo¨sung (Winkelakzeptanz ∆α ' 10◦, ∆E = 50 meV)
so gewa¨hlt, dass keine Bandstruktureffekte auftreten sollten.
Die Messungen sind in Abbildung 7.15 fu¨r metallisches und oxidiertes Europium
dargestellt.
Bei der Interpretation der Spektren muss beachtet werden, dass die Photoemission
den angeregten Zustand misst. Dies bedeutet, dass das Spektrum von metallischem
Europium nicht den 8S7/2-Zustand widerspiegelt, sondern den 4f
7−1, d.h. den 7Fj
Zustand. Da es sich hierbei um einen angeregten Zustand handelt, misst man ein
Multiplett aus 7Fj-Zusta¨nden mit j = 0...6 [201]. Die Aufspaltung zwischen
7Fj
und 7Fj+1 betra¨gt ca. 110 meV [201]. Das Multiplett ist in Abbildung 7.15 nicht
komplett aufgelo¨st, da es aufgrund der Spektrometerauflo¨sung und der thermischen
Verbreiterung zu U¨berlagerungen kommt. Zudem erfahren Oberfla¨chenzusta¨nde ein
anderes Potential als Volumenzusta¨nde (sog. surface shift [36]). Daher spalten alle
U¨berga¨nge um 0.5 eV auf, was zu einer weiteren Verschmierung des Multipletts
fu¨hrt.
Die Symmetrie und der Charakter der Zusta¨nde von Eu la¨sst sich sehr gut durch die
Photoenergieabha¨ngigkeit in Abbildung 7.15 bestimmen. Danach handelt es sich bei
den Zusta¨nden in der Na¨he der Fermikante um Elektronen mit s- und d-Charakter.
Der 7Fj-Zustand (Volumen) befindet sich bei EB = −2.3 eV - in guter U¨bereinstim-
mung mit der Literatur [201, 210]. Bei ho¨heren Bindungsenergien wird eine weitere
Struktur sichtbar, die ebenfalls s-Charakter besitzt. Diese kann aufgrund der Bin-
dungsenergie Wasserstoffverunreinigungen zugeordnet werden [187].
Die Photoenergieabha¨ngigkeit einer oxidierten Europiumoberfla¨che (Eu (110) auf
CaF2 nach ca. 10000 L O2) ist wesentlich schwa¨cher. Dies liegt zum einen an der
energetischen U¨berlappung von Sauerstoff- und Europiumzusta¨nden, zum anderen
an der Hybridisierung der 4f -Elektronen mit O2p-Zusta¨nden (Mischung des Cha-
rakters).
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Fig. 7.15: UPS von Europium (110) (links) und einer oxidierten Europiumoberfla¨che
(rechts). Die roten Kurven wurden mit Hilfe der He II-Linie gemessen, die
schwarzen mittels He I.
Nichtsdestotrotz lassen sich Sauerstoff- und Europiumzusta¨nde unterscheiden. In
Abbildung 7.15 sind die signifikanten U¨berga¨nge indiziert. Wesentlich im Zusammen-
hang mit dem Oxidationsprozess ist, dass sowohl Eu 4f 6 als auch Eu 4f 5 Zusta¨nde
erkennbar sind. Dies ist ein Hinweis darauf, dass das Oxid nichtsto¨ichiometrisch mit
zwei- und dreiwertigem Europium vorliegt.
Um dieses Ergebnis zu untermauern, wurden zeitaufgelo¨ste Photoemissionsspektren
von Eu (110) wa¨hrend der Begasung mit Sauerstoff aufgenommen. Aus Abbildung
7.16 kann die Entwicklung der verschiedenen Oxidationsstufen wa¨hrend der Oxidati-
on von Europium verfolgt werden. Bei kleinen Bedeckungen a¨ndert sich wenig an der
elektronischen Struktur von Europium. Der Sauerstoffpeak bei -6 eV wa¨chst jedoch,
was ein Hinweis darauf ist, dass Sauerstoff adsorbiert und in das Metall aufgenom-
men wird. Da gleichzeitig die elektronische Struktur nicht wesentlich vera¨ndert wird,
la¨sst sich das Verhalten von Sauerstoff als sogenanntes lattice gas verstehen, welches
nahezu ungehindert durch den metallischen Europiumkristall hindurch diffundiert.
A¨hnliches Verhalten von Sauerstoff wurde bei Nickelfilmen [196] und Niobfilmen
gefunden. Bei gro¨ßeren Bedeckungen (rote Linie in Abbildung 7.16) ist eine Ver-
schiebung des gesamten Spektrums zu ho¨heren Bindungsenergien hin zu erkennen.
Dies entspricht einer A¨nderung der Austrittsarbeit um ca. 100 meV. Alle Bindungs-
energien mu¨ssen um diesen Wert korrigiert werden.2 Mit steigender Bedeckung sinkt
2 Die Bindungsenergie ist immer auf die Fermienergie bezogen, was fu¨r jedes Spektrum neu
definiert werden muss. Hier wurde der U¨bersichtlichkeit halber darauf verzichtet.
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Fig. 7.16: Oxidation von Eu (110): Zeitaufgelo¨ste Photoemissionsstudie. pO2 = 1 · 10−7
mbar, Zeitschritt ∆t = 600 s, He I - Linie.
der Eu2+-peak und gleichzeitig die sd-Ba¨nder in der Na¨he der Fermikante. Dies deu-
tet auf die Entstehung von EuO hin. Ab ca. 2000 L (blaue Kurve) ist die komplette
Oberfla¨che mit EuO bedeckt (keine Intensita¨t an der Fermikante), jetzt entwickelt
sich der Eu3+-peak bei nur noch langsam sinkendem Eu2+-peak, d.h. die Bildung von
Eu3O4, da sowohl zwei- als auch dreiwertiges Europium nebeneinander existiert. Der
Eu3+-peak und der Sauerstoffpeak sinken nach dem Abschalten der O2-Begasung.
Dies ist in guter U¨bereinstimmung mit Messungen von Steeneken et al. [215], die
im UHV stabile EuO Filme durch langsame Evaporation von Eu (R = 3 A˚/min) in
einer O2-Atmospha¨re (pO2 = 1 · 10−8 mbar) erzeugten.
Aus theoretischen Abscha¨tzungen ist bekannt, dass das zweiwertige Europium an
der Oberfla¨che stabiler ist als im Volumen [212]. Experimentelle Beispiele sind z.B.
Europium-Nickel-Legierungen, in denen Europium je nach Zusammensetzung zwei-
und dreiwertig im Volumen, an der Oberfla¨che jedoch nur zweiwertig auftritt [213].
Bei einer teilweise oxidierten Schicht fu¨hrt ein solcher Effekt zu einer Anreicherung
des zweiwertigen Europiums an der Oberfla¨che. Dies kann u.a. die schnelle Oxida-
tion von Europium erkla¨ren, da das Europium selbst als surfactant wa¨hrend der
Oxidation wirkt.
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7.4 Charakterisierung der Aktivierungsschicht aus Pd
Wesentlicher Bestandteil eines schaltbaren Spiegels ist die Pd-Schicht auf dem Me-
tallhydrid. Wie aus dem vorherigen Abschnitt hervorgeht, reagieren die Seltenen
Erden mit Sauerstoff und besitzen daher eine inaktivierte Oberfla¨che. Von unter
sehr guten UHV-Bedingungen (10−11 mbar) pra¨parierten Yttriumoberfla¨chen ist be-
kannt, dass unter sehr reinem Wasserstoffpartialdruck (pH ' 10−6 mbar) Hydride
gebildet werden [188]. Die oxidierte Oberfla¨che hingegen kann keinen Wasserstoff
aufnehmen. Dieser Effekt ist schon lange bekannt in der Physikalischen Chemie, in
der man auf der Suche nach Katalysatoren fu¨r chemische Reaktionen ist (sog. Kata-
lysatorvergiftung, siehe z.B. [204]). Um Wasserstoff aufnehmen zu ko¨nnen, muss es
an der Metalloberfla¨che chemisorbiert werden - a¨hnlich dem Sauerstoff bei der Oxi-
dation. Die Chemisorption entspricht einer chemischen Bindung an der Oberfla¨che.
Betrachtet man zuna¨chst den Bindungszustand nur qualitativ, so ist eine oxidierte
Oberfla¨che gesa¨ttigt, d.h. das Wasserstoffatom mu¨sste die Sauerstoff-Metallbindung
aufbrechen, bevor es eine Bindung mit den Metallelektronen (hauptsa¨chlich den
d-Ba¨ndern) eingehen kann. Normalerweise sind die Bindungsenthalpien fu¨r Oxide
erheblich gro¨ßer als fu¨r Hydride. Eine der wichtigsten Ausnahmen ist Palladium
[204].
Nun vermindert Palladium aufgrund seiner metallischen Eigenschaften den Trans-
missionsgrad des schaltbaren Spiegels im isolierenden Zustand. Es wird daher ver-
sucht, die Palladiumschicht so du¨nn wie eben mo¨glich zu pra¨parieren. Dies hat jedoch
Auswirkungen auf die katalytischen Eigenschaften des Palladiums und damit auf die
Schaltzeiten des schaltbaren Spiegels. Die optimale Pd-Schichtdicke wurde mit Hilfe
eines try-and-error-Verfahrens von Philips [159] und der Forschungsgruppe um R.
Griessen [202] ermittelt. Sie stellten ein Minimum der Schaltzeit bei Verwendung von
anoxidierten Yttriumfilmen mit einer Palladiumdeckschicht von ca. 30 A˚ fest. Dies
ist in Abbildung 7.17 exemplarisch an einer eigenen Pd-Keilschicht auf einem anoxi-
dierten Yttriumfilm gezeigt. Die Position mit 16 A˚ Pd schaltet erst nach ca. 500 s, bei
der mit 8 A˚ konnte kein Schalten innerhalb von 1 h beobachtet werden. Auf der ande-
ren Seite hat die 16 A˚-Position den ho¨chsten Transmissionsgrad nach dem Erreichen
der Trihydridphase (niedrigste Absorption durch die Pd-Deckschicht). Mit steigen-
der Pd-Schichtdicke wird die Schaltzeit reduziert, es wird eine minimale Schaltzeit
bei einer Schichtdicke von ca. 50 A˚ erreicht. Dickere Pd-Schichten vergro¨ßern die
Schaltzeit wiederum (nicht mehr in Abbildung 7.17 enthalten). Die Schaltzeiten
und Minimalschichtdicken verla¨ngern sich um fast eine Gro¨ßenordnung, wenn das
Pd bei Raumtemperatur direkt auf die frische Yttriumoberfla¨che gewachsen wird
(Schaltzeit ca. 600 s, Minimalschichtdicke ca. 80 A˚). Geschieht das Aufdampfen bei
ho¨heren Temperaturen, so wird das Schalten vo¨llig unterbunden. Die Idee, die mit
diesen qualitativen Beobachtungen sofort einhergeht, ist, dass die Interdiffusion von
Pd in die Y-Schicht die katalytischen Eigenschaften der Oberfla¨che zersto¨rt.
Zur Kla¨rung der physikalischen Ursachen dieser Grenzfla¨chen- bzw. Oberfla¨chenpha¨-
nomene sind die Oberfla¨chencharakterisierungsmethoden der Molekularstrahlepita-
xie ideale Werkzeuge.
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Fig. 7.17: Transmissionsgrad eines schaltbaren Spiegels (Lichtwellenla¨nge um 800 nm)
wa¨hrend der Beladung mit 200 mbar Wasserstoff. Die Pd-Schichtdicke variiert
zwischen 8 und 56 A˚ auf einem anoxidiertem 200 nm dicken Yttriumfilm. Die
Schicht mit 8 A˚ Pd schaltet nicht. Aus dem Transmissionsgrad la¨sst sich die
jeweilige Yttriumhydridphase zuordnen. Die Schicht beginnt im metallischen
Zustand (α-Phase, d.h. T = 0), das erste Maximum der Transmissionskurve
ist die Dihydridphase, das Plateau entspricht der Trihydridphase.
7.4.1 Charakterisierung der Palladiumdeckschicht auf
epitaktischen Yttriumfilmen
Zur strukturellen Charakterisierung wurden zuna¨chst RHEED-Untersuchungen von
Palladiumschichten auf epitaktischen Yttriumfilmen durchgefu¨hrt. Abbildung 7.18
zeigt die RHEED-Beugungsmuster wa¨hrend des Wachstums von Pd auf Yttrium
(0001) bei (b) 300◦C Substrattemperatur und (c) bei Raumtemperatur. Die Kri-
stallinita¨t einer bei 300◦C gewachsen Pd-Schicht auf Yttrium ist besser als die ei-
ner bei Raumtemperatur gewachsenen. Erstere zeigt RHEED-Beugungsmuster, die
einer einkristallinen, facettierten Oberfla¨che zuzuordnen sind. Der Netzebenenab-
stand und das Auftreten von U¨berstrukturreflexe deuten auf eine Y-reiche Y-Pd-
Oberfla¨chenlegierung hin. Bei Raumtemperatur ist die Diffusion der Adatome redu-
ziert, was zu einer Bildung eines polykristallinen Films fu¨hrt (Debye-Scherrer-Ringe
in Abb. 7.18). Das Auftreten von Debye-Scherrer-Ringen erschwert weitergehen-
de Interpretationen. Aus der Zeitabha¨ngigkeit der RHEED-Bilder la¨sst sich jedoch
abscha¨tzen, dass
(a) es auch hier zu einer teilweisen Durchmischung von Yttrium und Pd kommt (die
Kristallinita¨t der Oberfla¨che ist schon vor der Bedeckung mit einer Monolage Pd
zersto¨rt),
(b) die Kristallitgro¨ße mit wachsender Pd-Schichtdicke zunimmt (die Halbwertsbrei-
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Fig. 7.18: (a) RHEED-Beugungsmuster in [101¯0] Richtung eines epitaktischen (0001)
orientierten Y-Film (b) RHEED-Beugungsmuster nach 5 nm Pd auf dem Yttri-
um bei einer Substrattemperatur von 300◦C. Die U¨berstrukturreflexe belegen
eine geordnete Y-Pd Legierung, die V-Form ist ein Hinweis auf eine facet-
tierte Oberfla¨che. (c) RHEED-Beugungsmuster wa¨hrend der Deposition von
Pd bei Raumtemperatur. Ein amorpher/polykristalliner Film entsteht (Debye-
Scherrer-Ringe). Die mit der Schichtdicke sinkende Breite der Ringe deutet
auf eine Zunahme der Kristallitgro¨ße.
te der Ringe nimmt mit der Schichtdicke ab).
Um diese Ergebnisse zu untermauern, wurden an Pd-Keilschichten AES-Messungen
durchgefu¨hrt. Fu¨r Schichtdicken bis ca. 6 nm sind Y MNN-U¨berga¨nge neben den
Pd-MNN-U¨berga¨ngen beobachtbar (6 nm Spektrum: Rote Linie in Abb. 7.19). Das
Auftreten beider Elemente ließe sich ebenfalls durch eine Inselbildung des Pd auf der
Y-Oberfla¨che erkla¨ren. Eine vergro¨ßerte Darstellung zeigt jedoch eine deutliche Ver-
schiebung der Pd-NVV-Linien als Funktion der Schichtdicke, ein eindeutiger Beweis
fu¨r eine Vera¨nderung der chemischen Umgebung der Pd-Atome.
In einer ersten Zusammenfassung la¨sst sich feststellen, dass die Pd-Deckschicht in
den Y-Film einlegiert. Als Ursache fu¨r diesen Prozess ko¨nnen die unterschiedlichen
Oberfla¨chenenergien von Yttrium und Palladium und die Lo¨sungsenthalpie von Pd
in Y angegeben werden (∆Hsol ' −287 kJ/mol [106]). Das System favorisiert also
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Fig. 7.19: Augerspektren in Abha¨ngigkeit der Pd-Schichtdicke (2 bis 20 nm) auf 200 nm
Y (0001).
im Gleichgewicht eine Durchmischung der Metalle. Gleichzeitig ist die Oberfla¨chen-
energie von Yttrium (γY = 1100 mJ/m
2 [65]) erheblich kleiner als die von Palladium
(γPd = 2000 mJ/m
2 [65]). Auch dies beschleunigt die Diffusion des Palladiums in
das Yttrium. Um diesen Prozess besser kontrollieren zu ko¨nnen und gleichzeitig ein
Modellsystem fu¨r die elektronische Struktur von Palladium zu schaffen, wurde als
Ausgangsoberfla¨che die Pd (111)-Oberfla¨che benutzt, in die Yttrium einlegiert wird.
Die elektronische Struktur von Pd ist ausfu¨hrlich erforscht (siehe z.B. [46]) und dient
als Basis fu¨r die Diskussion der elektronischen Struktur der Y-Pd-Legierungen.
7.4.2 Elektronische Struktur von Y-Pd-Legierungen
Die Pd (111) - Oberfla¨chen wurden durch das Wachstum von Pd auf SrTiO3 (111)
pra¨pariert. Die Gitterfehlanpassung des Systems ist sehr gering (-0.6 %). Daher
sind die Oberfla¨chen nach einem (Insel-) Initialstadium fast zweidimensional glatt
und zeigen eine gute Kristallinita¨t (RHEED-Analyse). Auf diesen Fla¨chen wurden
bei Raumtemperatur verschiedene Mengen Yttrium (5...15 A˚) aufgebracht, womit
chemisch ungeordnete aber kristalline Yx Pd1−x (111)-Oberfla¨chen pra¨pariert wer-
den ko¨nnen. Anlassen fu¨hrt zu verschiedenen U¨berstukturen, was jedoch vermieden
wurde, um eine vergleichbare Symmetrie (’fcc’) bei den Photoemissionsmessungen zu
erhalten.3 Zu genaueren Details der Pra¨paration siehe [205]. Die Zusammensetzung
3 Daru¨berhinaus entspricht dies dem Prozess bei der Herstellung der schaltbaren Spiegel.
7. Wachstum von schaltbaren Spiegeln 128
x wurde mittels AES-Messungen abgescha¨tzt.
Abbildung 7.20 zeigt winkelaufgelo¨ste EDCs bei verschiedenen Emissionswinkeln
von Yx Pd1−x (111)-Oberfla¨chen (Azimuth [101¯]), aufgenommen bei Raumtempera-
tur. Die Dispersion der Pd-Zusta¨nde la¨sst sich gut erkennen, am Γ¯-Punkt sind der Γ¯12
(-1.4 eV) und der Γ¯25 (-2.5 eV) Zustand entartet und spalten fu¨r k‖ 6= 0 auf (Notati-
on ohne Spin-Bahn-Kopplung nach [46, 208]. Die Diskussion der Y-Pd-Oberfla¨chen
gestaltet sich etwas schwieriger. Mittels Gleichung (3.14) wurde der Wellenvektor k‖
parallel zur Oberfla¨che aus der Bindungsenergie und dem Emissionswinkel ermittelt.
Fig. 7.20: Winkelaufgelo¨ste Photoemissionsspektren, Emissionswinkel zwischen 0 und
60◦, an Pd (111), Y15Pd85 (111) und Y25Pd75 (111) Oberfla¨chen, He I -
Linie. Die Spektren wurden auf die gleiche Fla¨che normiert.
Die Auswertung, d.h. die Bandstruktur in Γ¯− K¯-Richtung ist in Abbildung 7.21 ge-
zeigt. Die Dispersion der Pd-Zusta¨nde entspricht gut der LDA-Volumenbandstruktur
[46]. Die Abweichungen ko¨nnen durch eine nicht ganz perfekte Oberfla¨che und durch
eine Vera¨nderung der elektronischen Struktur an der Oberfla¨che erkla¨rt werden:
Nach dem tight-binding-model ergibt sich (Abschnitt 2.5, Gleichung (2.26))
Bandbreite ∝
√
N · (U¨berlappintegral) (7.3)
Dabei ist N die Koordinationszahl der Atome, die an der Oberfla¨che gegenu¨ber dem
Volumen reduziert ist. Die kleinere Aufspaltung der Ba¨nder la¨sst sich daher durch
eine Verminderung der Koordinationszahl an der Oberfla¨che erkla¨ren. Daru¨berhin-
aus werden in der Literatur Korrelationseffekte angegeben [46], die ebenfalls zu einer
Verringerung der Banddispersion fu¨hren ko¨nnen.
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Fig. 7.21: Energiedispersion der elektronischen Zusta¨nde von Pd (111), Y15Pd85 und
Y25Pd75 Oberfla¨chen entlang der Γ¯− K¯ Symmetrierichtung der korrespondie-
renden Oberfla¨chen- Brillouinzone (Punkte). Die durchgezogene Linie ist eine
LDA-Bandstrukturrechung [46].
Die Koordinationszahl von Pd ist 12; ein Pd-Atom ist in einer Y-Pd-Legierung
jedoch von weniger Pd-Atomen umgeben als im reinen Metall (fu¨r geordnetes YPd3
ergibt sich N = 8). Die Aufspaltung der Pd-Ba¨nder sollte daher mit steigender
Yttriumkonzentration sinken, was gut in Abbildung 7.21 erkennbar ist. Gleichzeitig
spaltet der Zustand in der Na¨he der Fermikante schon am Γ¯-Punkt auf. Dies ist
eine Folge der Hybridisierung der Pd-Zusta¨nde mit den Y-Zusta¨nden, welche sich
hauptsa¨chlich an der Fermikante bemerkbar macht.
Ein solches Verhalten la¨sst sich durch ein vereinfachtes Ladungstransfer-Modell (Idee
aus Schneider et al. [206]) beschreiben. Die Zustandsdichteverteilung von Yttrium
und Palladium ist sehr verschieden, obwohl es sich in beiden Fa¨llen hauptsa¨chlich
um d-Elektronen handelt. Die Zustandsdichten sind in Abbildung 7.22 skizziert. Die
4d-Ba¨nder sind fast komplett gefu¨llt (Pd hat 5s24d9-Konfiguration), die 5d-Ba¨nder
des Y sind mit nur einem d-Elektron besetzt, der d-Bandschwerpunkt befindet sich
daher weit u¨ber der Fermienergie (Y hat 6s25d1-Konfiguration). Da die Austritts-
arbeit von Y (die Differenz von Evac und EF ) kleiner als die von Pd ist, findet ein
Ladungstransfer vom Yttrium zum Palladium statt (Abb. 7.22). Eine Legierungsbil-
dung sollte daher (i) zum Absenken des d-Schwerpunktes, und (ii) zu einer relativen
Erho¨hung der Zustandsdichte an der Fermikante fu¨hren. Punkt (i) la¨sst sich direkt
in Abbildung 7.21 verifizieren. Mit steigender Yttriumkonzentration steigt die (ne-
gative) Bindungsenergie. Zu Punkt (ii) wird die gemessene Photoemissionsintensita¨t
(normiert mit der Intensita¨t bei EB = −2.5 eV) als proportional zur Zustandsdichte
interpretiert. Es ergibt sich NEF = 0.10 rel. Einh. fu¨r reines Pd, NEF = 0.14 rel.
Einh. fu¨r Y15Pd85 und NEF = 0.04 rel. Einh. fu¨r Y25Pd75. Die Zustandsdichte steigt
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also fu¨r kleine Y-Konzentrationen und sinkt drastisch fu¨r gro¨ßere. Exakt dieses Ver-
halten wird erwartet, wenn die Ba¨nder des Pd fast gefu¨llt sind (vergl. Abb. 7.22).
Fig. 7.22: Skizze der partiellen sp und d DOS von reinem Y und Pd (links), Das Fermi-
niveau gleicht sich u¨ber einen Ladungstransfer nach dem Kontakt an (rechts).
Hat die Vera¨nderung der elektronischen Struktur Auswirkungen auf die Wasserstof-
fadsorption? Mo¨glicherweise, ein sta¨rkerer Vergiftungs-Effekt scheint aber eher fu¨r
die stark behinderte Wasserstoffadsorption von Y-Pd-Legierungen verantwortlich zu
sein, wie im na¨chsten Abschnitt gezeigt wird.
7.4.3 Selektive Oxidation von Y-Pd-Legierungen
Eine wesentliche Bedingung fu¨r die katalytische Deckschicht ist ihre Stabilita¨t ge-
genu¨ber der Umgebungsluft, d.h. im besonderen Sauerstoff und Wasser. Daher wur-
den Proben mittels AES direkt nach dem Wachstum und nach dem Aussetzen von
zwei Minuten in Umgebungsluft untersucht. In Abbildung 7.23 sind die Augerspek-
tren von Y-Filmen dargestellt, die mit einem Pd Film abgedeckt sind, der zum einen
bei Raumtemperatur und zum anderen bei einer Substrattemperatur von 300◦C auf-
gedampft wurde. Im letzteren Fall bildet sich eine Y-Pd-Legierung, was durch das
Auftreten von Yttrium und Pd MNN-Linien belegt werden kann. Setzt man den rei-
nen Pd-bedeckten Y-Film der Umgebungsluft aus, so lassen sich keine wesentlichen
A¨nderungen der Augerspektren feststellen.
Der Legierungsfilm zeigt hingegen schon im UHV eine hohe Affinita¨t zu Sauerstoff
(pH ' 3 ·10−10 mbar). Nach dem Aussetzen in Umgebungsluft ist der Sauerstoffpeak
um eine Gro¨ßenordnung angestiegen und hat sich leicht energetisch verschoben. Die
Verschiebung wird durch die verschiedenen Oxidationsstufen von Yttrium erkla¨rt
(Abschnitt 7.3.1), im UHV ist der Sauerstoff chemisorbiert, in Luft hat sich ein
Oxid gebildet. Noch u¨berraschender ist jedoch das Verschwinden der Pd-Linien (Die
Struktur bei 270 eV ru¨hrt von Kohlenstoffkontaminationen her.). Mit der Oxidation
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Fig. 7.23: Augerspektren von Y-Filmen, bedeckt mit Pd bei Raumtemperatur (a)und bei
einer Substrattemperatur von 300◦C (b) vor und nach dem Aussetzen fu¨r 2
min an Luft.
wird das Yttrium aus der Legierung ’herausgezogen’. Die treibende Kraft dieses Vor-
gangs ist die hohe Oxidationsenthalpie von Yttrium (∆H = −1726 kJ/mol [207],
gegenu¨ber der Lo¨sungsenthalpie Y in Pd ∆H = −287 kJ/mol, [106])) und der
kleinen Oberfla¨chenenergie von Y2O3. Diese sog. selektive Oxidation ist von vielen
Legierungen aus Metallen mit unterschiedlicher Elektronegativita¨t bekannt. Promi-
nentes Beispiel ist die verwandte Legierung LaNi5 [217]. LaNi5 ist ein technischer
Wasserstoffspeicher, dessen Oberfla¨che unter Normalbedingungen selektiv oxidiert.
Auch hier vermindert die Oxidation die Wasserstoffaufnahme, da Oxide die Kinetik
der Wasserstoffaufnahme stark herabsetzen.
7.4.4 Mo¨glichkeiten zur Unterdru¨ckung der
Grenzfla¨cheninterdiffusion
Die Grenzfla¨cheninterdiffusion verlangsamt im Fall von schaltbaren Spiegeln aus
Yttrium nur die Beladungskinetik. Im Fall von schaltbaren Spiegeln aus Europium
hingegen fu¨hrt eine Interdiffusion zu einer vollsta¨ndigen Oxidation des Europiums
nach Lagerung in Umgebungsluft (vergleiche Abschnitt 7.3.2, siehe auch [194]). In
Abbildung 7.24 sind die beiden Fa¨lle schematisch skizziert. Das durch das Pd an die
Oberfla¨che gelangte Yttrium wird oxidiert und verdra¨ngt das Pd (letzter Abschnitt).
Die Oxidschicht ist stabil (Abschnitt 7.3.1), hemmt jedoch die Wasserstoffaufnahme.
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Fig. 7.24: Schematische Vorga¨nge eines mit Pd bedeckten Yttrium- bzw. Eu-Filmes bei
dem Aussetzen an Luft. Pd ist weiß, Y bzw. Eu sind schwarz und das Oxid ist
schraffiert gekennzeichnet. Die Interdiffusion ist durch den Farbverlauf ange-
deutet.
Die Europiumoxidschicht ist nicht stabil, die Oxidierung zieht sich letztendlich durch
die gesamte Schicht. In beiden Fa¨llen ist die Interdiffusion die Hauptursache. Daher
wurde nach Mo¨glichkeiten gesucht, diese mo¨glichst zu unterbinden. Folgende Ideen
wurden untersucht:
• Prozessfu¨hrung: Wahl einer mo¨glichst niedrigen Substrattemperatur wa¨hrend
der Deposition des Palladiums behindert kinetisch die Durchmischung [205].
• Anoxidierung: Ein (stabiler) Oxidfilm auf dem Yttrium verhindert die Interdif-
fusion. Der Wasserstoff kann von dem Palladium auf der Yttriumoxidhaut ad-
sorbiert werden und durch das Oxid hindurch diffundieren [217]. Diese Pra¨pa-
rationsart verbessert die Schaltkinetik um einen Faktor 2 [202]. Der Oxidfilm
auf Europium ist nicht stabil (s.o.) und kann daher eine Interdiffusion nicht
verhindern.
• Wahl eines Bufferlayers unter dem Palladium: AlOx kann auf Yttrium und
Lanthan gewachsen werden [216]; auf Europium ist die Pra¨paration schwierig
und fu¨hrte zu keiner Stabilisierung der Eu-Filme [194]. Die Bufferlayer Cr
und CaF2 konnten die Interdiffusion von Pd auf Eu nicht verhindern. Als
erfolgreichstes Material erwies sich Yttrium zwischen Pd und Eu. Die mit 30
nm Yttrium und 15 nm Palladium bedeckten Eu-Schichten sind u¨ber ca. einen
Monat stabil.
8. ZUSAMMENFASSUNG
Moderne Materialien berechnen und speichern Daten, schalten Licht, detektieren
Gase, speichern Energie und vieles mehr. Um ihr Anwendungspotential zu verbes-
sern, aber auch neue Materialien zu designen, mu¨ssen die zugrundeliegenden physi-
kalischen Ursachen bekannt sein. Dazu geho¨rt eine reproduzierbare Herstellung und
die genaue Charakterisierung der Systeme.
Das in dieser Arbeit verwendete Herstellungsverfahren ist die Molekularstrahlepitaxie,
mit der verschiedenste magneto-optische und optische Funktionsschichten pra¨pariert
wurden. Wesentliche Parameter des Schichtwachstums wurden untersucht und auf
ihre jeweilige Anwendung hin optimiert. Die Vielzahl der Materialsysteme erlaubt
eine Beobachtung von allgemeinen Trends. So konnte die Goldene Regel der Epita-
xie exemplarisch besta¨tigt werden. Eine Abscha¨tzung des Schichtwachstumsverlaufs
mittels der pha¨nomenologische Wachstumstheorie von Bauer fu¨hrte in den meisten
Fa¨llen zu mit dem Experiment u¨bereinstimmenden Ergebnissen. Ausnahmen vom
prognostizierten Verlauf liessen sich auf kinetische Effekte oder besondere Grenz-
fla¨chenwechselwirkungen zuru¨ckfu¨hren.
Die Mo¨glichkeit einer in-situ Charakterisierung der wachsenden Schicht ist der große
Vorteil der Molekularstrahlepitaxie gegenu¨ber anderen Epitaxieverfahren. Das Stan-
dardverfahren in dieser Arbeit ist RHEED (Beugung hochenergetischer Elektronen
unter flachem Beugungswinkel). Mittels RHEED wurde die Kristallinita¨t, Kristall-
struktur und Morphologie der Oberfla¨chen untersucht.
Eine weitere wesentliche Eigenschaft einer Schicht ist ihre chemische Zusammen-
setzung. Dazu wurde das vorhandene UPS-System (ultraviolette Photoelektronen-
spektroskopie) um eine Elektronenquelle erweitert, so dass die Schichten mittels
Augerelektronenspektroskopie (AES) charakterisiert werden konnten. Die AES er-
laubt eine qualitative und quantitative Elementanalyse, sie ist unverzichtbar bei der
U¨berpru¨fung einer Oberfla¨che auf Verunreinigungen. Die Spektroskopieart wurde am
Institut etabliert und kann als Grundlage fu¨r zuku¨nftige Charakterisierungen dienen.
Die Photonenquelle des UPS-Systems wurde verbessert, zusammen mit Messungen
am Synchrotron liefert die Photoelektronenspektroskopie einen tiefen Einblick in die
elektronische Struktur von Oberfla¨chen.
Der erste Hauptteil der vorliegenden Arbeit bescha¨ftigt sich mit den magnetischen
und elektronischen Eigenschaften von MnBi, MnPt3 und CrPt3 unter besonderer
Beru¨cksichtigung des Herstellungsprozesses. Die Materialien werden als potentielle
Kandidaten fu¨r die Verwendung als magnetische oder magneto-optisches Datenspei-
chermedien gehandelt.
Die intermetallische Verbindung MnBi ist schon seit langem als ferromagnetisches
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Material mit außergewo¨hnlichen Eigenschaften, aber auch mit besonderen Schwierig-
keiten beim Herstellungsprozess bekannt. U¨ber ein spezielles Schichtwachstumsver-
fahren wurden MnBi Schichten mit sehr hoher magnetischer Anisotropie und daraus
resultierender Koerzitivkraft pra¨pariert. Das Herstellungsverfahren wurde mittels
elektronenspektroskopischer Methoden untersucht. Eine Analyse der Oberfla¨chen-
struktur und Zusammensetzung ergab sowohl eine temperaturabha¨ngige Morpholo-
gie als auch Sto¨chiometrie. Das Verha¨ltnis von Oberfla¨chen- zu Volumenzusammen-
setzung als Funktion der Temperatur wurde durch ein thermodynamisches Segre-
gationsmodell beschrieben. Die unterschiedlichen Oberfla¨chenenergien von Mangan
und Wismut zusammen mit der kleinen Bildungsenthalpie von MnBi fu¨hren zu ei-
ner MnBi-Schicht an der Oberfla¨che, die in Abha¨ngigkeit von der Temperatur mit
Mangan angereichert werden kann. Die strukturellen Umformungen ko¨nnten einige
der besonderen magnetischen Eigenschaften von MnBi erkla¨ren. Fu¨r den Nachweis
eines solchen Zusammenhangs wird eine Untersuchung mit Hilfe von Spin-sensitiven
Analysenmethoden vorgeschlagen.
In den Legierungen von U¨bergangsmetallen mit Platin treten vielfa¨ltige magnetische
Effekte auf, was sie sowohl in der Grundlagenforschung als auch im Anwendungs-
bereich interessant macht. So zeigen trotz ihres (fast) isoelektronischen Aufbaus
MnPt3 und CrPt3 unterschiedliche magnetische Anisotropien. Ein solches Verhalten
wird auf unterschiedliche Kopplungen zwischen Spin- und Bahnmoment der Elek-
tronen zuru¨ckgefu¨hrt. Die Beschreibung fu¨r itinerante Systeme dieses im Ursprung
relativistischen Effektes ist eine in der aktuellen Forschung kontrovers diskutier-
te Frage. In dieser Arbeit werden die fundamentalen Zusammenha¨nge durch einen
Vergleich von Magnetisierungsdaten und UPS-Messungen untersucht. Das Photoe-
missionsspektrum von MnPt3 konnte im Rahmen des Drei-Stufen-Modells analysiert
werden. Aus der Messung von Oberfla¨chen unterschiedlicher Mn-Konzentration wur-
den pha¨nomenologisch die elektronischen Wechselwirkungen der Mn- und Pt-Atome
untersucht. Die Abha¨ngigkeit des Magnetismus in MnxPt100−x von dem Mn-Gehalt
x konnte erfolgreich durch das Stoner-Wolfahrt-Modell erkla¨rt werden. Im Stoner-
Wolfahrt-Modell bestimmt die Zustandsdichte am Ferminiveau die Magnetisierung.
Gleichzeitig ist die aus den Photoemissionsspektren abgeleitete elektronische Struk-
tur von der genauen Sto¨chiometrie abha¨ngig. Die Abha¨ngigkeit - insbesondere die
Zustandsdichte bei EF - kann zufriedenstellend durch ein rigid band-Modell beschrie-
ben werden, welches den Zusammenhang zwischen der Zustandsdichte am Fermini-
veau und der Konzentration herstellt und damit ein Hinweis auf den ursa¨chlichen
Mechanismus des Magnetismus von MnPt3 ist.
Der Magnetismus von CrPt3 zeigt dagegen ein eher untypisches Verhalten: Neben
einem großen Spinmoment auf dem Cr existiert ein parallel zum Spinmoment aus-
gerichtetes Bahnmoment. Eine solche Konstellation der Momente bedeutet die Ver-
letzung der dritten Hundschen Regel, ein relativ seltener Vorfall. Dieser interessante
Effekt ist die Ursache einer fu¨r die technische Anwendung wichtigen Eigenschaft:
Einer großen senkrechten magnetischen Anisotropie bei du¨nnen Filmen. Aus der
Literatur ist bekannt, dass diese Eigenschaft sehr empfindlich auf den jeweiligen
Herstellungsprozess reagiert. Daher galt dem Herstellungsprozess der epitaktischen
CrPt3-Schichten selbst ein Hauptinteresse. Mittels RHEED wurde der komplizierte,
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von der Substrattemperatur abha¨ngige Wachstumsverlauf charakterisiert. Das Auf-
treten von RHEED-Oszillationen belegt die nur atomare Rauigkeit der Oberfla¨che.
Wichtig im Zusammenhang mit dem Magnetismus ist die Abha¨ngigkeit der chemi-
schen U¨berstruktur von der Substrattemperatur, welche ebenfalls mittels RHEED
detektiert wurde. Als ein wesentliches Ergebnis ist festzuhalten, dass Filme mit
perfekter U¨berstruktur nur durch la¨ngere Anlasszyklen pra¨pariert werden ko¨nnen.
Wa¨hrend des Wachstums hingegen konkurrieren kinetische und thermodynamische
Prozesse miteinander. Interessantester Effekt ist die Beobachtung einer ordnungs-
abha¨ngigen Morphologie. Trotz umfangreicher Wachstumsversuche wurde in epitak-
tischen CrPt3-Filmen nicht die magnetische Anisotropie erreicht, die in polykristal-
linen CrPt3-Filmen gefunden wurde. Empirische Vergleiche von auf verschiedenen
Substraten gewachsenen Filmen lassen vermuten, dass ein clamping des Films auf
dem Substrat und der damit einher gehenden thermischen Verspannung zu einer
Versta¨rkung der magnetischen Anisotropien fu¨hrt. Um diese Hypothese zu unter-
mauern, wurde eine nachtra¨gliche Verspannung durch Verbiegen des Substrates im
Film erzeugt. Die gemessenen Hysteresekurven von verspannten Filmen deuten in
der Tat auf eine Versta¨rkung der magnetischen Anisotropie durch strain hin.
Bandstrukturrechnungen verknu¨pfen die preferentielle Ausrichtung der leichten Rich-
tung der Magnetisierung mit der intrinsischen elektronische Struktur, insbesondere
fu¨hren die Rechnungen die Parallelstellung von Spin- und Bahnmoment auf die an-
omale Hybridisierung in CrPt3 zuru¨ck. Diese theoretische Aussage wurde mittels
Photoemission untermauert. Die Photoemissionspektren (He I-Linie) von Cr/Pt-
Legierungen mit unterschiedlicher Zusammensetzung liessen sich im Gegensatz zu
den vergleichbaren Messungen an Mn/Pt-Oberfla¨chen nicht durch ein rigid-band-
Modell beschreiben. Insbesondere die sto¨chiometrische CrPt3-Oberfla¨che fa¨llt durch
relativ breite und verwaschene Spektren aus dem Rahmen. Dies deutet auf eine
starke Delokalisierung der Elektronen hin. Aus dem Anstieg der Intensita¨t an der
Fermikante mit steigendem Cr-Anteil der Legierung kann pha¨nomenologisch auf ei-
ne Konzentration der partiellen Zustandsdichte der Cr-Elektronen bei EF geschlos-
sen werden. Zur genaueren Untersuchung der partiellen Zustandsdichte wurde die
Abha¨ngigkeit der Photoionisationswahrscheinlichkeit von der Photonenenergie be-
nutzt. Diese mittels Photoemission am Synchrotron (BESSY) gewonnenen Ergeb-
nisse besta¨tigen die pha¨nomenologisch abgescha¨tzten partiellen Zustandsdichten.
Zusa¨tzlich wurden mittels winkelaufgelo¨ster Photoemission band mappings aufge-
nommen. Durch einen Vergleich mit der theoretischen Bandstruktur konnte der Me-
chanismus der Hybridisierung und der damit einhergehenden Verletzung der dritten
Hundschen Regel entschlu¨sselt werden.
Der zweite Teil der Arbeit bescha¨ftigt sich mit der Pra¨paration von schaltbaren
Spiegeln. Neben der Wachstumsmode und dem daraus folgenden Schichtaufbau des
Schaltmediums Yttrium oder Europium wurden die Grenzfla¨che zum Substrat und
die Grenzfla¨che zum Vakuum bzw. zur Aktivierungsschicht untersucht.
Mittels RHEED-Analyse konnte eine glatte Volmer-Weber-Mode von Yttrium auf
CaF2 (111) nachgewiesen werden. Die Perfektion der Schicht wird von regelma¨ßigen
Strukturen gesto¨rt, sog. ridges. Sowohl die Wachstumsstudien mittels RHEED als
auch die Untersuchung der Grenzfla¨chenstruktur durch die Augerelektronenspektros-
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kopie zeigten die Entstehung und den physikalischen Ursprung der ridges von Y
(0001) auf CaF2(111). Die Bildung von ridges wurde nur beim Wachstum von Yt-
trium auf CaF2 (111) beobachtet (sie fehlen bei anderen Systemen), was durch die
Untersuchungen in dieser Arbeit auf die besondere Grenzfla¨chenreaktion zuru¨ck-
gefu¨hrt werden konnte. Diese beruht auf dem großen Elektronegativita¨tsunterschied
von Schicht und Substrat. Die Interdiffusion an der Grenzfla¨che fu¨hrt durch eine
Einlagerung von Fluor zu einer Gitterverzerrung des Films. Diese wird ab einer
kritischen Schichtdicke u¨ber Versetzungen abgebaut, die sich entlang von speziellen
Gleitebenen im Kristall bewegen. Die kritische Schichtdicke konnte in Abha¨ngigkeit
von Wachstumsparametern mittels RHEED bestimmt werden. Die kristalline Ori-
entierung der Versetzungen wird sowohl in den RHEED-Aufnahmen als auch in den
AFM-Bildern wiedergefunden.
Neben der Grenzfla¨che zum Substrat bestimmt die Grenzfla¨che zur Aktivierungs-
schicht bzw. zur Umgebung die Funktionalita¨t bzw. Stabilita¨t des schaltbaren Spie-
gels. Daher wurde die Oxidation der Oberfla¨chen mittels der Augerelektronenspek-
troskopie untersucht. Aus der Oxidationskinetik, unterstu¨tzt durch RHEED-Analy-
sen, la¨sst sich auf ein amorphes, aber glattes Oxid-Wachstum schließen. Auf die-
se Weise wird die reaktive Oberfla¨che deaktiviert, und damit sowohl eine schnelle
Oxidation des gesamten Films als auch eine Interdiffusion mit einer etwaigen Pd-
Deckschicht verhindert. Die im UHV oxidierte Eu-Oberfla¨che dagegen ist nicht sta-
bil. Die Untersuchung der Oxidationsschritte mittels der Photoelektronenspektro-
skopie ergab ein kompliziertes Wechselspiel zwischen den unterschiedlichen Wertig-
keiten des Europiums. Das zweiwertige Europium ist nur an der Oberfla¨che stabiler
als das dreiwertige, im Volumen wird eher der dreiwertige Zustand angenommen.
Dies beschleunigt eine Oxidation.
Die ku¨nstlich oder durch Lagerung an Luft natu¨rlich deaktivierte Schicht nimmt kei-
nen Wasserstoff auf. Daher muss der Film zum Schutz vor weiterer Oxidation bzw.
zur Wasserstoffabsorption mit einer Pd-Aktivierungsschicht bedeckt werden. Durch
umfangreiche Struktur- und Photoemissionsuntersuchungen wurde die elektronische
und kristalline Struktur der Pd-Schicht ermittelt und fu¨r die Anwendung als kata-
lytische Deckschicht fu¨r schaltbare Spiegel hin optimiert. Es zeigte sich, dass eine
Interdiffusion zwischen Pd- und Y-Schicht die Schaltkinetik drastisch herabsetzt,
bei einer Interdiffusion von Pd/Eu-Filmen ist der Film nicht mehr ausreichend ge-
gen Oxidation geschu¨tzt. Mittels AES- und RHEED-Untersuchungen konnte eine
Legierungsbildung an der Oberfla¨che des Films nachgewiesen werden. Die Ober-
fla¨che wird nach dem Aussetzen an Luft selektiv oxidiert und vermindert damit die
Absorptionseigenschaften bzw. die Schutzfunktion des Palladiums.
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die direkte Kopplung von Mate-
rialherstellung und -untersuchung durch die Molekularstrahlepitaxie und in-situ-
Charakterisierung eine gute Methode ist, die physikalischen Mechanismen in der
Materialforschung zu untersuchen. Jedoch zeigt es sich, dass hinter jeder noch so
genauen Charakterisierung eines physikalischen Systems neue Fragestellungen auf-
treten, die wiederum zu unerwarteten Ergebnissen fu¨hren ko¨nnen.
9. ANHANG
9.1 Experimentelle Aspekte zur RHEED-Charakterisierung
Die RHEED-Messungen werden mit Hilfe einer Staib-Elektronenkanone mit einer
Elektronenenergie zwischen 5 and 35 keV und als Detektor einem VTS Phosphor-
Leuchtschirm durchgefu¨hrt. Die Geometrie des Aufbau la¨ßt sich aus der Figur 4.4
entnehmen. Der Schirm kann mit Hilfe einer CCD-Kamera abfotografiert werden.
Die Aufnahmen werden u¨ber Computer ausgewertet. Die eescan Software ermo¨glicht
die Digitalisierung der Bilder, kann zur zeitaufgelo¨sten Messung von Reflex-Intensita¨ten
und zum Auslesen von Linienprofilen verwendet werden. Aus dem Abstand der Re-
flexe lassen sich die Netzebenenabsta¨nde berechnen, die Kalibrierung des Systems
wird mit Hilfe eines bekannten Substrats (GaAs) oder an der Startoberfla¨che vor
dem Wachstum durchgefu¨hrt.
Fig. 9.1: (a) RHEED-Aufnahmen einer CrPt3 (111) Oberfla¨che unter zwei verschiede-
nen Resonanzbedingungen: links optimiert auf den Fundamentalreflex (10),
rechts auf den U¨berstrukturreflex ( 1
2
0). (b) Ewaldkonstruktion der (10)-
Resonanzbedingung. k0, kd ist der direkte bzw. gebeugte k-Vektor.
Wichtig bei der Interpretation von RHEED-Intensita¨ten ist deren Abha¨ngigkeit
von der geometrischen Anordnung: Durch den streifenden Einfall der Elektronen
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vera¨ndert sich bei A¨nderung des Glanzwinkels die Beugungsbedingung und damit
die Intensita¨t der Reflexe. Abbildung 9.1 (a) zeigt die RHEED-Aufnahmen einer
CrPt3 (111) Oberfla¨che unter zwei verschiedenen Glanzwinkeln. Das Verha¨ltnis der
Intensita¨t vom U¨berstruktur- zum Fundamentalreflex kann zur Ermittlung der Ober-
fla¨chenordnung genutzt werden; die Abbildung illustriert jedoch deutlich, dass die-
ses Verha¨ltnis auch von der experimentellen RHEED-Geometrie abha¨ngt (die nicht
immer unabha¨ngig eingestellt werden kann). Die Begru¨ndung ist in der U¨berla-
gerung verschiedener Beugungsbedindungen zu suchen (sog. Resonanzbedingung,
siehe Abbildung 9.1 (b)). In der Praxis behilft man sich bei Intensita¨tsmessungen
mit relativen A¨nderungen. Umgekehrt la¨sst sich u¨ber die Einstellung des Glanz-
winkels die Beugungsintensita¨t des relevanten Reflexes optimieren (in-phase- bzw.
out-phase-Bedingung). Die Interferenzbedingung bestimmt daru¨berhinaus die ’Pha-
se’ bei RHEED-Oszillationen (s.o.).
Bei der Interpretation von aus RHEED-Studien erstellten Oberfla¨chenmorphologi-
en muss die Gro¨ßenskala beru¨cksichtigt werden, auf der RHEED empfindlich ist.
Dies ist eine Folge der Koha¨renzla¨nge und -breite des Elektronenstrahls. Erste-
re wird durch die endliche Monochromasie des Elektronenstrahls verursacht. Die
Verbreiterung der Wellenla¨nge ist eine Folge der statistisch mit unterschiedlichen
Geschwindigkeiten aus der Kathode emittierten Elektronen (thermische Verbreite-
rung). Die Koha¨renzbreite ist eine Folge der Divergenz des Elektronenstrahls (wird
durch die Elektronenoptik der Kanone bestimmt). Eine Abscha¨tzung [29] ergibt fu¨r
die koha¨rent bestrahlte Fla¨che ein Rechteck mit einer Breite von 50 nm und einer
La¨nge von 900 nm, d.h. einkristalline, aber optisch sichtbare Inseln interpretiert
RHEED als glatte 2D-Oberfla¨che. Eine wichtige Fehlergro¨ße ist die Messunsicher-
heit bei der Bestimmung der Netzebenenabsta¨nde. Sie wird durch den geometrischen
Aufbau, die Monochromasie des Elektronenstrahls und die CCD-Kameraauflo¨sung
determiniert und kann auf ca. 1% abgescha¨tzt werden [68, 29].
9.2 Experimentelle Aspekte der Elektronenspektroskopie
Die Photoemissions- und Augerelektronenspektroskopie wurden beide in der Analy-
sekammer (Basisdruck 1·10−10 mbar) durchgefu¨hrt. Zur Erzeugung eines Prima¨relek-
tronenstrahls fu¨r die AES wurde eine VG 100 Elektronenkanone mit einer Energie
von 5 keV verwendet. Die Photonenquelle fu¨r UPS ist eine differentiell gepumpte
He-Gasentladungslampe. Diese erzeugt hauptsa¨chlich die Resonanzlinien He Iα =
21.2 eV (U¨bergang 1s2p→1s2) und He IIα = 40.8 eV (U¨bergang 2p→2s). An der
He II-Linie sind zwei angeregte Zusta¨nde beteiligt. Diese hat nur eine kleine Inten-
sita¨t, da der angeregte Zustand auch strahlungslos durch Sto¨ße mit anderen Atomen
abgebaut werden kann. Die Gasentladung findet bei einem He-Gasdruck von eini-
gen mbar statt. Durch die Verwendung verschiedener Entladungsdru¨cke kann das
Intensita¨tsverha¨ltnis der beiden Linien vera¨ndert werden (Gasdichte bestimmt die
Wahrscheinlichkeit von Sto¨ßen). Durch die Verwendung von zwei Pumpstufen (Dreh-
schieberpumpe und Turbopumpe) wird der He-Partialdruck in der Analysekammer
auf minimal 1·10−8 mbar vermindert. Aufgrund des kleinen Haftkoeffizienten von
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He wirkt sich dieser Druck nicht negativ wa¨hrend der Messung aus.1 Die Halbwerts-
breite der He-Linien ist kleiner als 10 meV [54].
Die aus der Oberfla¨che emittierten Elektronen wurden mit Hilfe eines hemispheri-
schen Analysators mit einem Durchschnittsradius von 97 mm (Fa. Specs) winkel-
und energieaufgelo¨st detektiert. Die u¨bliche Auflo¨sung im CAE-Modus (s.u.) liegt bei
ca. 100 meV (ho¨chste Auflo¨sung 25 meV), die ho¨chste Winkelauflo¨sung bei ±2.5◦
[55]. Die Messungen wurden - wenn nicht anders erwa¨hnt - bei Raumtemperatur
durchgefu¨hrt. Abbildung 9.2 zeigt eine Schemazeichnung des Specs EA10 Elektro-
Fig. 9.2: (a) Schematischer Aufbau ei-
nes hemispherischen Elektro-
nenanalysators. (b) Photografie
des Specs Analysators EA10.
nenanalysators. Er besteht aus dem eigentlichen Halbkugelanalysator mit Elektro-
nenvervielfacher und einem elektrostatischem Linsensystem. Der Halbkugelanalysa-
tor entha¨lt zwei graphitisierte Metallhalbkugeln mit einem Radius von r1 = 80 und
r2 = 114 mm. Die Spannung zwischen den Metallhalbkugeln bestimmt die Passener-
gie. Das Radienverha¨ltnis und die Ein- und Austrittsspaltbreiten definieren bei einer
Passenergie von 1 eV die maximale Auflo¨sung von 25 meV. Das Linsensystem kann
in zwei Teile geteilt werden: Die Eintrittslinsen bestimmen den Akzeptanzwinkel und
die ra¨umliche Auflo¨sung des Analysators. Die zweite Stufe vermindert die Energie
der Photoelektronen um einen einstellbaren Wert. Diese Konfiguration ermo¨glicht es,
den Analysator im constant analyzer energy (CAE) oder im constant retarding ratio
(CRR) Messmodus zu betreiben. Im CAE-Modus wird die Passenergie konstant ge-
halten und die kinetische Energie der Elektronen durch das Linsensystem vera¨ndert
und so ein Spektrum durchfahren. Hauptvorteil des CAE-Modus ist seine konstante
Energieauflo¨sung: ∆ECAE(Ekin) = const. Der Transmissionsfaktor des Analysators
nimmt mit der kinetischen Energie jedoch stark ab: TCAE(Ekin) ∝ E−1kin [55, 56]. Dies
kann zu Problemen bei der Messung eines weiten Energiebereichs fu¨hren, z.B. in der
AES. Hier wird u¨blicherweise der CRR-Modus aufgrund des gleichma¨ßigeren Trans-
1 Problematisch sind die Verunreinigungen im He. Diese werden durch die Verwendung von
hochreinem Gas (6N) und ausgeheizten Edelstahlleitungen minimiert.
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missionsfaktors benutzt: TCRR(Ekin) ∝ Ekin. Im CRR-Modus wird die Spannung
zwischen den Halbkugeln vera¨ndert, um die Energie der Elektronen zu selektieren.
Dies ergibt jedoch eine nicht mehr konstante Energieauflo¨sung: ∆ECRR(Ekin) ∝ Ekin
[55, 56].
Zusa¨tzliche Experimente wurden mit Hilfe von Synchrotronstrahlung bei BESSY II
(Berliner Elektronenspeichering und Synchrotron, Berlin Adlershof) an der beamli-
ne U125/1PGM (= Undulator mit 125 mm Magnetspaltabstand und einem plane
grating monochromator an der Abzweigung 1) durchgefu¨hrt. Die beamline erzeugt
linear polarisiertes Licht mit hoher Brillianz zwischen 25 und 250 eV. Die spektrale
Auflo¨sung des Monochromators lag bei 10 meV. Der benutzte Elektronenanalysator
ist a¨hnlich dem oben beschriebenen mit einer etwas besseren Energie- und Winkel-
auflo¨sung von 40 meV bzw. 2◦. Der mit flu¨ssigem He geku¨hlte Manipulator mit
Strahlungsheizung macht Messungen bei Temperaturen zwischen 20 K bis 600 K
mo¨glich.
9.3 Datensammlung AES
Prinzipiell liegen alle Linien fu¨r die Augerelektronenspektroskopie tabelliert vor
[52, 53], zum qualitativen Vergleich reicht ein Vergleich von Referenzwerten und
experimentell ermittelten Linien. Als gute Referenzquelle hat sich auch die Inter-
netseite http://www.lasurface.com herausgestellt. Form und Intensita¨t der Spektren
sind jedoch von vielfa¨ltigen Bedingungen abha¨ngig, z.B. den Spektrometereinstel-
lungen, der Streugeometrie, Schichtpra¨paration etc. Daru¨berhinaus ha¨ngt die ge-
naue kinetische Energie der Linien von der Austrittsarbeit der Oberfla¨che und des
Spektrometers ab. Daher sind hier als ’Institutsreferenz’ die Spektren zur Standard-
charakterisierung dargestellt.
Die wichtigsten Parameter sind:
• Spektrometer EA10+, CCR-Modus, ∆E/E = 10−3, Elektronenemissionswin-
kel zur Filmnormalen 45◦, Austrittsarbeit des Analysators W = 2 eV
• Elektronenkanone VG 100, Ep = 5 keV, Ip = 50 µA, Eintrittswinkel zur Film-
normalen 45◦
Die Spektren sind nicht normiert aufgetragen. Die absolute Intensita¨t ha¨ngt von
vielen Parametern ab, ist aber bei gleichen Einstellungen ein Charakteristikum eines
Materials.
In der Tabelle 9.1 sind die wichtigsten Linien zusammengetragen. Die peak-Positionen
sind aus den negativen Maxima der nach der Energie differenzierten Spektren er-
mittelt (klassische Methode).
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Materialsystem kinetische Energie (eV) Linie Referenzwert (eV)
Cr/Pt (46+49) Pt NVV 46
35 Cr MVV 36
69 Pt NVV 68
491 Cr L3M23M23 489
531 Cr L3M23M45 529
573 Cr L3M45M45 571
Mn/Pt 41 Mn MVV (+Pt?) 40
64 Pt NVV 68
537 Mn L3M23M23 542
584 Mn L3M23M45 589
630 Mn L3M45M45 636
Mn/Bi 45 Mn MVV 40
(101+106) Bi NVV 102
543 Mn L3M23M23 542
591 Mn L3M23M45 589
636 Mn L3M45M45 636
Y 79 Y M45N1N23 76
(101+110) Y M45N23N23 101
129 Y M45N23N45 131
655 F KL23L23 655
Pd 47 Pd MVV 46
247 Pd M45VV 246
282 Pd M45VV 281
(328+333) Pd M45N23V 328
Eu/O 106 Eu NVV 107
125 Eu NVV 126
139 Eu NVV 138
513 O KLL 510
857 Eu M45N45N45 860
987 Eu M45N45N6 988
Tab. 9.1: Referenztabelle fu¨r Augerlinien, Referenzwerte aus [52, 53].
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Fig. 9.3: Augerelektronenspektrum von MnBi auf BaF2(111).
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Fig. 9.4: Augerelektronenspektrum von MnPt3 auf SrTiO3(111).
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Fig. 9.5: Augerelektronenspektrum von CrPt3 auf SrTiO3(111).
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Fig. 9.6: Augerelektronenspektrum von Yttrium auf CaF2(111).
9. Anhang 146
Fig. 9.7: Augerelektronenspektrum von Palladium auf auf Y/CaF2(111).
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Fig. 9.8: Augerelektronenspektren von Eu und EuO auf CaF2(111).
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9.4 Kalibriervorschrift fu¨r die quantitative AES-Analyse
Die Kalibriervorschrift beruht auf folgenden Vereinfachungen: Die Intensita¨t I eines
Augerprozess sei proportional zur Konzentration Ci des Elementes i:
I = S∗i · Ci ⇒ Ci =
Ii/S
∗
i∑
i Ii/S
∗
i
Die Proportionalita¨tskonstante wird auch Sensitivita¨tsfaktor S∗i des Elements i ge-
nannt. Diese liegen tabelliert vor, jedoch sind sie u.a. von den experimentellen
Bedingungen abha¨ngig (z.B. vom Spektrometertyp), so dass sie nicht zuverla¨ssig
verwendet werden ko¨nnen. Daher soll hier am Beispiel von Cr/Pt-Legierungen die
Kalibriervorschrift gezeigt werden. Es ist:
CCr =
(
1 + S · IPt
ICr
)−1
und CPt = 1− CCr mit S = S
∗
Cr
S∗Pt
Zur Bestimmung des relativen Sensitivita¨tsfaktors S werden Legierungen mit ver-
schiedener Zusammensetzung gewachsen und die Augerintensita¨ten der jeweiligen
Linien gegeneinander aufgetragen. Dies ist in Abbildung 9.9 dargestellt. Nimmt man
einen linearen Zusammenhang zwischen Intensita¨t und Zusammensetzung an (was
zumindest fu¨r den Pt-reichen Bereich in 9.9 zufriedenstellend passt), so gilt:
ICr = S
∗
Cr − IPt ·
S∗Cr
S∗Pt
. (9.1)
Das heißt, dass die Steigung der Funktion ICr(IPt) (die gerade Linie in Abbildung
Fig. 9.9: AES-Intensita¨tsmessungen von Pt1−xCrx-Oberfla¨chen als eine Funktion des
Chromanteils x = CCr.
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9.9) den gesuchten relativen Sensitivita¨tsfaktor S ergibt. Mit Hilfe dieses Sensiti-
vita¨tsfaktors la¨sst sich das Verha¨ltnis der beiden Inhaltsstoffe auf ca. 5 at.% genau
bestimmen.
Die Abweichung von einer linearen Funktion ist ein Hinweis fu¨r Segregationseffekte
der Legierung. Segregation fu¨hrt zur Anreicherung eines Elements an der Oberfla¨che
der Legierung [65]. Da AES eine sehr oberfla¨chenempfindliche Analysemethode ist
(Informationstiefe ca. 10...100 A˚), wird die an der Oberfla¨che vorliegende, sich vom
Volumenmaterial unterscheidende Zusammensetzung gemessen. Damit ist ein linea-
rer Zusammenhang zwischen (Volumen-) Zusammensetzung und Intensita¨t nicht
mehr gegeben. Genauere Messungen zu Segregationsverhalten lassen sich mittels
winkelabha¨ngiger Augermessungen durchfu¨hren (Ausnutzung von Gleichung (3.18),
vergl. [53]), da sich die senkrecht zur Oberfla¨che gemessene Informationstiefe bei
Verwendung eines von der Senkrechten abweichenden Emissionswinkels verringert.
9.5 Experimentelle Bestimmung der Anisotropiekonstanten
Die experimentelle Bestimmung der Anisotropiekonstanten ist aufgrund unterschied-
lich gebra¨uchlicher Systeme (SI bzw. cgs) und technischer Probleme in der Literatur
unterschiedlich, daher ist die Vorgehensweise in dieser Arbeit in Abbildung 9.10 defi-
niert. Die gemessene Hysteresekurve wird entsprechend Abbildung 9.10 vereinfacht.
Fig. 9.10: Bestimmung der Anisotropiekonstanten aus Magnetisierungsmessungen bei
du¨nnen Filmen [2].
Aus der idealisierten Hysteresekurve wird das Anisotropiefeld HA = 2Keff/(µ0MS)
abgelesen und damit die effektive Anisotropie berechnet [2]. InKeff sind ’technische’
Anisotropien wie die Formanisotropie enthalten.
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